




































gradient  into electricity  (Seebeck effect) or vice‐versa  (Peltier effect).   Thermoelectric  (TE) devices are 
comprised of solid‐state p‐type and n‐type semiconductors paired in an electrical circuit and exposed to 
a  temperature  gradient.    The  effectiveness of  the materials  is  evaluated based on  the mathematical 
term  ∙ / :  S  represents the Seebeck coefficient; σ  represents the electrical conductivity;   
is  the  thermal  conductivity;  and  T   is  the  average  of  the  coldest  and  hottest  regions  of  the  applied 
gradient.     This ZT  term  is  larger  for better materials; most modern devices  in use to‐date display ZT  
values on the order of one.   A  large temperature gradient combined with a  large Z  term will  lead to a 
high‐performance TE material that  involves no waste, no side product, and no requirement for moving 
parts. 










(Tt),  or  pnictogens  (Pn)  have  become  a  principal  source  of  new  and  ground‐breaking  thermoelectric 
materials.  Likewise, optimization of existing TE materials with these aforementioned compositions has 
led to ZT  values twice those of the materials' original reports. 




x:y.    In  this  work,  several  of  these  compounds  are  introduced  and  studied  as  potentially  useful 
thermoelectric materials:    SnBi2Te4,  SnBi4Te7,  and  SnBi6Te10  are  the major  targets  because  of  their 
systematic  layering motifs  and  complex  structures.    Phase  range  studies,  crystal  structure  (Rietveld) 
iv 
 
refinements,  and  synthesis  optimizations were  commenced  to  ensure  that  the materials were well‐
characterized  and  produced  phase‐pure  before  the  attempted  ZT   improvements.    By  altering  the 
quantity of active charge carriers  in  these  systems, changes  in ZT  can be observed –  this  is achieved 
through doping with, primarily, heavy Tr elements Ga,  In, and Tl.   Thusly,  the physical properties are 
measured  and  compared  for  a  number  of  series:    [Tr]xSn1‐xBi2Te4,  [Tr]xSnBi2‐xTe4,  [Tr]xSn1‐xBi4Te7, 
[Tr]xSnBi4‐xTe7, [Tr]xSn1‐xBi6Te10, and [Tr]xSnBi6‐xTe10. 
  Of the triels, Tl is the largest useful element in the group and is known for showing both Tl+ and 




(617  K)  with  a  cold‐pressed  pellet.    The  incorporation  of  tetrel  elements  is  investigated  through 
measurements on Tl10‐x‐ySnxBiyTe6 and also applies to the lesser‐studied Tl9SbTe6 compound via research 
on  the  systems  Tl9SnxSb1‐xTe6  and  Tl9PbxSb1‐xTe6.    Tl  is  studied  in  three  concentrations  with 
Tl10‐x‐ySnxBiyTe6:    Tl9…,  Tl8.67…,  and  Tl8.33…,  with  varying  Sn:Bi  at  each  increment.    Tt  elements  are 




and  Te,  form  a  plethora  of  previously  unknown  crystal  structures.   Many  of  these  are  Zintl‐phase 
narrow‐band gap semiconductors with complex Cg–Cg and Q–Q bonding schemes – combined with their 
heavy element  incorporation, the family  is of great  interest to the thermoelectrics community.   Within 
this  thesis,  three  new  crystal  systems  are  presented:    Ba3Cu17‐x(Se,Te)11;  Ba3Cu17‐x(S,Te)11  and 
Ba3Cu17‐x(S,Te)11.5; and Ba2Cu7‐xTe6.   All  structures  show Cu‐deficiencies  in  their  crystal  structures with 
d10–d10  interactions  and 3‐dimensional networks of  the Cg metal.   The  chalcogenide elements  in  the 
structures display unique Q–Q or Te–Te bonding of varying dimensionality.   The electronic  structures 
and bonding calculations are  reported  for each compound, as are  the single crystal studies.   The  first 
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green  roofs),[1]  factories,  locomotives and, of  course, automobiles.   Politicians and  scientists alike are 
beginning  to understand  (and explore)  the need  for alternative automotive  fuel  sources and ways  to 
conserve  energy  that  prolong  and  effectively  utilize  diminishing  fossil  fuels.    Thermoelectric  (TE) 






























Eventually  he  also  discovered  that  intensifying  the  temperature  gradient  would  cause  a  greater 
deflection  in  the  compass  needle.    This  deflection was  eventually  found  to  have  originated  from  an 
electric  field as opposed  to Seebeck’s original hypothesis –  the “thermomagnetism” phenomenon.[5,  6]  
The  ratio  of  the  voltage  difference  produced  between  the  dissimilar wires,  ∆ ,  to  the  temperature 
gradient,  ∆ ,  became  the  thermoelectric  coefficient, 
∆
∆















William  Thompson  (Figure  1.2  (c))  or  Lord  Kelvin,  in  1852  succeeded  in  proving  the  existence  of  a 
relationship between Seebeck’s and Peltier’s phenomena.  That is,  .[8]  This demonstrates that the 
properties discovered separately are in fact united as a single concept of thermoelectric effects. 
While  the  effects  were  known  and  in  part  studied  for  the  purpose  of  research,  the  field 
remained  relatively dormant until  the 1930s evolved Strutt’s electron band  theory of crystals[9] and a 
keen interest by William Ioffe lead to proof that a semiconductor‐based thermoelectric generator could 
achieve an efficiency (η) of approximately 4 %.[10]  In the 1950s and 1960s, the study of the key materials 
PbS  and  PbTe  and  their  thermal  conductivity[11]  kept  the  field  active.    The  next major  discovery  in 
thermoelectrics was work by Glen Slack in the late 1970s regarding thermal conductivity of non‐metallic 
crystals and the concept of materials reaching a thermal conductivity minimum at some temperature[12] 
(i.e. reduction of all thermal transport except  lattice vibrations).   This work  lead to performance  limits 




or  ZT .    It  allows  researchers  to  quickly  identify materials with  good  potential  in  the  field  and  the 
components  of  said material  that make  it  promising.    This  figure  allows  for  a  quick  and  universally 
understood classification of materials’ thermoelectric potential based on a few key properties displayed 
below  (Equation  1.1): S   is  the Seebeck  coefficient, σ	 is  the electrical  conductivity and    is  the  thermal 
conductivity  from  both  electronic  and  lattice  (or  phonon)  contributions.    	represents  the  average 






Hence  it  follows  that  a  good  thermoelectric  material  must  have  a  high  Seebeck  coefficient,  high 
electrical  conductivity and  low  thermal conductivity.   Designers of materials  consequently attempt  to 
decouple S  and σ,	 or σ	and  	– a daunting task, but nevertheless necessary to achieve a functionally 
high ZT  factor.  Expressed below, in Table 1.1, are ZT  values of well‐known compounds in the field:  
Table 1.1  ZT  values for selected thermoelectric compounds. 
Compound Name Chemical Formula Max ZT @ Temperature (K)  Reference
Bismuth Telluride  Bi2Te3 0.6 @ 400
[13]



















Mo‐Antimonide  Ni0.06Mo3Sb5.4Te1.6 0.93 @ 1023
[24]
 
Since  the  figure  of merit  is  used  only  locally  (in  this  particular  field),  it  is  often  useful  to  speak  of 
thermoelectric efficiency  in alternate, or more global terms – namely efficiency  .   Carnot Efficiency, 










quick  comparison  of  systems  and  their  efficiency.    For  example,  a  standard  combustion  engine  has 














The Seebeck coefficient  (S ), also  referred  to as  the “thermopower”,  represents  the material’s 










Temperature aside,  there are  two key variables  in  this equation:    the effective mass  for  the material 
( ∗)  is  directly  proportional  to  S ,  while  a  small  number  of  charge  carriers,  ,  leads  to  a  large  S .  
Therefore one can  think of variations  in  the Seebeck coefficient due  to changes  in either, or both, of 
these variables.   The other  terms of  the equation are constants	 ,  ,  :  the Boltzmann number,  the 
electron’s charge, and Planck’s constant respectively. 
1.2.2. Electrical	Conductivity	









a 	   b 	 ∗ 
Equation 1.4  (a) Electrical conductivity    (b) Carrier mobility 
The charge of an electron  is constant, which leaves two variables in this equation:   and  .  While   is 
simply  a  concentration  –  albeit one with numerous  classifications  and  applications  –    relies on  the 
additional conditions  shown  in  Equation  1.4  (b):   –  the  relaxation  time or  time between  carrier‐carrier 
collisions, and  ∗ – the carrier’s effective mass.[26] 
1.2.3. Thermal	Conductivity	
Thermal conductivity (	)  is also rather self‐explanatory;  it  is a measure of how much heat (i.e. 
phonons) travels through a material.   Of the three factors featured from Equation 1.1,  	 is the only one 
that is typically divided into two (or more) sub‐variables as demonstrated by Equation 1.5 (a): 
a 	 el ph     b 	 el     c 	 ph v ph ph 
Equation 1.5  (a) Thermal conductivity    (b) Electronic contribution    (c) Lattice contribution 
The  process  of  thermal  conductivity  can  further  be  divided  into  el:  the  heat  contributed  from  the 




doped  semiconductors  as  2.45∙10‐8 WK‐2.    Empirically,  it  has  also  been measured  realising  slightly 
different  values  for  specific  elements  and  compounds;  PbTe  (1.70∙10‐8 WK‐2)[30]  for  example.    The 
Wiedemann‐Franz  law  affords  a  convenient  approximation  of  the  electronic  contribution,  el,  via 
examination of σ ’s behaviour.   ph (Equation 1.5 (c)), based on the kinetic theory of gases, is dependent on 
the specific heat per volume  ( v) of  the material,  the phonon mean  free path  ( ph), and  the speed of 
sound  ( ph)  due  to  the  acoustic  nature  of  lattice  phonons.    Though  heavily  doped  semiconducting 
materials  are  often  dominated  by  the  latter  term,  ph  is  a  crucial  component  to  the  behaviour  and 
subsequent  optimization  of  thermoelectric  materials.[28]    While  the  overall  thermal  conductivity  is 







Researchers  in  the  field  of  thermoelectrics  have  since  investigated  much  of  the  periodic  table, 
discovering  semiconductors  and  variations  thereof  that  can  produce  new  and  efficient materials  for 
further practical uses.  Historically, mixed semiconductors and solid solutions have been investigated for 
their key charge carrier concentrations  (2.3), while  researchers  routinely upgraded and  increased  the 
number of tools and theories at their disposal for improvement and optimization of said materials.  The 
selection (Table 1.1, p5) of better‐known popular compounds conveyed above highlights those materials 
possessing a unique physical advantage  that enables  respectable  thermoelectric performance, making 
them quite useful on the current market.   
1.3.1. Applications	
The niche market  for  thermoelectric materials has  started  to expand  in  the past  few decades 
moving  from  specific  military  and  space  applications  to  day‐to‐day  production  and  use.    As  more 
demand for high‐efficiency and easy‐to‐implement thermoelectric materials is recognized, further study 
and optimization of  the above‐mentioned materials will become a critical  task  for chemists, materials 
scientists and of course, engineers.  Those tasked with the construction of TE materials will use dozens 
of  the  thermoelectric generators displayed  in Figure 1.1  (b) previously.   All are connected by a series of 
metallic  shunts,  which  are  often  Cu‐based  due  to  the  excellent  conductivity  and  relative 










cold of outer  space  combined with  the  constant  radioactive decay of  the PuO2  fuel,  creates an  ideal 
temperature gradient  for  thermopower.[32]   Of  the aforementioned materials, Bi2Te3, PbTe, SiGe, and 
TAGS  have  all  been  implemented  in  space  travel  missions.[14,  23,  33]    Materials  are  installed  in  a 
radioisotope  thermoelectric generator  (RTG) which uses high‐energy radioactive  fuel  to generate heat 





  Cooling devices use an array of Peltier couples similar  to Figure 1.3, all connected  in series.   As 
batteries or other current sources can be utilized  to drive high‐temperature electrons  (or holes) away 
from the cold end of the couples, heat is transported towards the opposite side of the device.[35]  If this 
particular side of the device  is outside of a closed system, such as an  insulated vessel, then the heat  is 
drawn  out  into  the  surroundings.    Thus  an  electric  refrigerator  is  created where  electrons  serve  as 
coolants!   Thanks  to  the Peltier Effect, manufacturers have produced  thermoelectric  refrigerators  for 
the inside of cars[36] to run on a 12V DC automotive adapter or those of similar size and functionality to 
that of bar fridges (38 L).  These types of refrigerators are capable of cooling to about 288 K with almost 
no noise or vibration  (excluding of  course,  the  in‐car  cooler) and  carry only  the weight of  the device 
casing.[37]   Unfortunately,  for a  thermoelectric  refrigerator  to  rival  that of a  typical  compressor‐based 
home refrigerator, one would need a  	 	9.2; the current market thermoelectrics have only recently 




control  seats[38] – now distributed by Amerigon Technology,iii  infrared detector  cooling  systems,[13] or 
chip/computer cooling devices.[39]  




temperature  gradient  comprised  of  ambient  temperature  (~298  K)  and  the  temperature  of  the 
automotive systems (~673 – 873 K).[25, 32]  For example, between 2010 and 2014, BMW expects to have 
their 5 and 7 series vehicles equipped with thermoelectric generators, creating 750 W of power during 
highway driving – a 5 %  improvement  to  the  vehicle’s  fuel economy.[40]    Likewise, General Motors  is 
exploring similar venue through the creation of a waste heat recovery device (Figure 1.5) through the use 
of type‐I clathrates (1.3.3.3) doped with transition metal ions on the Ga site.[41]  A recent test of a Chevy 
Suburban utilizing Bi2Te3 modules may eventually make use of  skutterudites  to  fulfill  the waste heat 
recovery  goal.    Similar  success was had with  a  Toyota  Starlet  yielding  improved highway  efficiencies 
between  +2.5  %  and  +3.2  %.[36]    The  device  on  the  test  vehicle  is  fastened  to  the  base  of  the 
automobile’s underside beneath the back passenger seat adding to the exhaust pipe setup with a water‐












applications  recently discussed.   Possessing no moving or mechanical parts allows  these materials  to 
function for a substantially long time without need for repair.  Additionally, the lack of moving parts can 
allow one to conclude that these devices are extremely quiet; compare a TE refrigerator to a standard 
refrigerator, and  the  lack of a compressor  leaves  the TE device both quiet and  light‐weight.   Another 
advantage  that can be  related  to  the applications  is  there are no bi‐products with TE devices such as 
CFCs inside old refrigerators, or greenhouse gasses from combustion engines. 
The major disadvantage of using TE materials  is  their  low efficiency.   A  typical efficiency  for a 
combustion engine is between 30 and 45 % while thermoelectrics have been found to achieve between 
2 and 12 % currently.  The idea of efficiency will be further evolved in the following section in terms of 











Bi sites or on  the Te sites.[4]   With a  layered structure  (discussions within Section  III), a high ZT  value 
near room temperature, and rampant opportunities for doping, this material is an understandable topic 
of  interest.    From  the mid‐1900s work  commenced  – much  by  Caillat  et  al.  –  on  improving  Bi2Te3’s 
thermoelectric properties.  From mixing it with Bi2Se3 or Sb2Te3 starting in the early ‘80s,
[13] on to using 
nanostructuring  techniques around  the  late  ‘90s, such as nanotube creation by Zhao et al.[43]   Closely 
following the work on Bi2Te3, were studies on other tellurides including PbTe – also having an extensive 
array of studies such as doping, deficiencies, alloying, etc.     Like PbTe, the closely related Te‐Sb‐Ge‐Ag 
(TAGS),[44]  which  is  a  compound  comprised  of  the  four  elements  based  on  the  solid  solution 
12 
 
(AgSbTe2)1‐x(GeTe)x  that has  the  same  rock  salt  structure as PbTe  for x > 0.8.   With x < 0.8,  the TAGS 




In  particular,  CsBi4Te6  is  a  well‐known  chalcogenide  for  low‐temperature  thermoelectric 
applications,  as  its best performance  is  at  temperatures below 298 K.   CsBi4Te6  can be  considered  a 
variant  of  Bi2Te3 with  [Bi4Te6]
–  anion  layers  in  the  structure.    It  is  analogous  to  localizing  one  extra 
electron around the Bi atoms which  in turn will form Bi–Bi bonds (3.24 Å).   Alternating between these 
slabs are layers of Cs+ cations which have atomic displacement parametersiv 1.6 times larger than that of 
Bi  or  Te;  evidence  for  a  rattling  effect  likely  further  reducing  heat  transport  through  the material.  
Likewise,  the  structure – namely  the  [Bi4Te6]






  Clathrates are well‐known materials  that can accept and  trap  foreign atoms within  their  large 
cage‐like structures.  Clathrates, or cage‐structures, comprise a series of 20‐atom dodecahedra and 24‐
atom  tetrakaidecahedra,  which  form  around  large  “rattling”  (loosely  bound  in  an  oversized 







compounds  are  usually  narrow  band‐gap  semiconductors,  which  can  generally  be  improved  by 
optimizing the electrons near the Fermi level: minor variations in the valence electrons associated with 









promising  thermoelectric  by  the  Kleinke  group.[55]    A  related  large  family  of  compounds  is  termed 
skutterudites (Figure 1.7 (b)) – named after Skutterud, Norway where the aristotype CoAs3 was discovered.  
The  aristotype  crystallized  in  cubic  symmetry  as  3  and  similar  to  the  clathrates,  skutterudites  are 
known  for  forming  complex  cage  structures  with  numerous  Sb–Sb  interactions  including  structures 
LaFe4Sb12
[56]  and  ‐Zn4Sb3.
[57]   Unlike  clathrates  however,  strong  guest‐host  coupling  in  skutterudites 
likely  rules  out  any  rattling  effects,  better  demonstrating  electron  crystal  –  phonon  crystal 
characteristics  instead  of  PGEC  concepts  (1.1).[52,  58]    Skutterudites  are  promising  enough  to  be 
engineered  into  TEGs between 5  and 100  kW power  generation  in  automobile  tests.[42]   While quite 
similar  to  the  skutterudite  family,  Mo3Sb7  does  not  have  the  filled  CoAs3  structure  necessary  for 
classification under  the same name.   The Mo3Sb7 structure comprises MoSb8 square antiprisms which 
include Mo–Mo  interactions  and  empty  Sb8  cubes  that  are  connected  via  Sb–Sb  bonds  to  the  next 
square antiprisms – a representative of the  Ir3Ge7  ( 3 ) structure‐type.
[53]   The tuning of this  Ir3Ge7 
compound,  with  respect  to  its  thermoelectric  properties,  commenced  in  1997  with  experiments 









Following  the  push  in  the  1980s  that  inspired  researchers  to  investigate  thin‐film AlAs/GaAs 
superlattices,[62] were  attempts  to  lower  the  dimensionality  of  thermoelectric materials.   A  0‐D  type 
material  has  completely  isolated  particles  such  as  PbSeTe/PbTe  quantum  dot  superlattices  (QDSLs), 
found  to  have  a  ZT  increase  of  approximately  55 %  from  0.9  in  the  bulk  phase  (300  K)  to  1.6  as 
QDSLs.[63]   Most  studies  currently  suggest  that  this  is  driven  by  drastic  reductions  in  lattice  thermal 
conductivity  from  the  discontinuity  of  the  nanodots.[64]    See  Figure  1.8  (a).   A  1‐D  system would  be  a 
nanowire – hence the material’s electrons are confined to movement in one direction.  Likewise studies 
from Boukai et al.[65] and Hochbaum et al.[66] demonstrate  that bulk  silicon with a  room  temperature 





are depicted  in Figure 1.8  (c).   A Nature article  in 2001[69] wrote about this for Bi2Te3/Sb2Te3 predicting a 
room temperature  	 	2.4 – practically double that of “standard” materials!   Superlattices of Bi2Te3 
intermixed with  Sb2Te3 were  grown with  periods  between  10  and  60 Å  leading  to  reduction  of  the 
phonon mean‐free‐path discussed  in Equation 1.5  (c) on page 7;  long‐range phonons are reflected at the 
lattice  boundaries  producing  an  abnormally  low  lattice  thermal  conductivity.[70]    Similar  studies  have 
been  conducted  on  several  compounds  including  InxGa1‐xAs/AlyInzGa1‐y‐zAs,  where  the  authors
[71] 
attempted  to show decoupling of  the Seebeck and electrical conductivity  terms, as predicted possible 
via  modification  of  the  DOS	 at  the  Fermi  level  (2.4.1).    Electron  filtering  allows  only  high‐speed 
electrons to cross superlattice barriers, thusly causing a minor drop in the electrical conductivity with a 









  Since  evolution  of  the  phonon‐glass  electron‐crystal  (PGEC)  concept  –  that  is  to  significantly 




LAST  (lead‐antimony‐silver‐tellurium) materials were popularized by  the  Kanatzidis  group by  2004.[78]  
LAST has a chemical formula of AgPbmSbTe2+m and a NaCl‐type crystal structure forming a solid solution 
between  AgSbTe2  and  PbTe,  though  this  particular  compound  is  the  forerunner  for  a  family  of 





is  displayed  in  Figure  1.9  (a).    LAST  is  a  prime  example  of matrix‐encapsulation,  possessing  regions  of 
(Ag,Sb)‐rich  nanoinclusions within  the  PbTe  (rock  salt) matrix  creating  a  greater  breadth  of  phonon 
scattering (2.5.3).   While on  its own this phenomenon  is quite remarkable, what further  improves  it  is 
the fact that the (Ag,Sb)‐rich nanoclusters are thermally stable.  This allows for temperatures of at least 



















to  create  a  phase  diagram  –  that  is,  the  compound(s)  formed  at  varying  mol  %  with  varying 
temperature.   Such compounds as CsBi4Te6  (above) as well as those  in the   Ag‐Tl‐Te system  (Chapter	
14)  for  example  were  discovered  in  this  fashion.    Addition  of  extra  elements  such  as  in  the 
aforementioned LAST system is a popular strategy for ZT  improvement as is the more recent strategy of 
















comprised  of  atoms, molecules,  or  ions  that  are  arranged  in  an  ordered  repeating  fashion  in  three 
dimensions[49] and can range from nanometers to meters  in size depending on growth techniques and 
time.   The unit cell represents  the smallest 3‐D unit of periodicity  in  the crystal.   Atoms can pack  in a 
nearly infinite combination of patterns and orders, but there are only seven different crystal systems, in 
which each unit cell can be classified (Table 2.1).  Each system then has one or more Bravais lattices (P, F, 
C,  I) depending on atomic centering within  the crystal.    If  there  is no unit cell centering,  the crystal  is 
primitive (P); if atoms are centered on every face such as (x y z); (x+½ y+½ z); (x y+½ z+½); (x+½ y z+½), it 





Bravais Lattice  Dimensions  Angles  Defining Directions 
Cubic P, I, F  a b c α β γ 90°  [100][111][110] 
Hexagonal P  a b c α β  90°; γ 120°  [001][100][210] 
Monoclinic P, C  a b c α γ 90°; β 90°  [010] 
Orthorhombic P, I, F, C  a b c α β γ 90°  [100][010][001] 
Tetragonal P, I  a b c α β γ 90°  [001][100][110] 
Triclinic P  a b c α β γ – 








which help define  crystal  systems.   Miller  indices define parallel  crystallographic planes  in  reciprocal 
space.  When a plane intersects a unit cell, said direction ( ,   or  ) is divided into an integral number of 
parts thus, Figure 2.1 (a) shows a plane intersecting   every one full unit cell (say, of dimensions  ,  ,  ), 
but carries on infinitely in the   and   directions.  Reciprocally, this would represent   leading to 
the plane  (100) –  should one  speak of  the middle  (1) plane  in  the diagram – or  [100] as  the generic 
direction in the crystal lattice.  Likewise, (110) would be a diagonal plane in Figure 2.1 (b), intersecting the 
unit cell once in the   and once in the   directions.  Likewise, (021) never intersects   ( ), intersects   




with  the 14 Bravais  lattices, make up 230 possible  space groups  for all crystal  structures occurring  in 
nature.    Thus,  proper  space  group  notation  incorporates  the  crystal’s  cell  setting  / / /  with  a 
symmetry operation symbol (i.e. m, c, 21, 4, etc.) existing on each system’s defining directions shown in 
the  final  column  of  Table  2.1.    For  example, monoclinic  2/   describes  a  side‐centered monoclinic 
system  with  a  2‐fold  axis  parallel  to,  and  a  mirror  plane  perpendicular  to,  the  [010]  direction; 
orthorhombic  2  therefore  describes  a  primitive  unit  cell  having mirror  planes  (m)  in  [100]  and 















properties.[85]   Consider  as  a more  concrete example  (Figure  2.2),  the  intercalation  compound  LixCoO2: 
being analogous with  the CdCl2 structure‐type,  this compound  ( 3 ) has alternating  layers of oxygen 
“A” and “B” octahedral (Co‐centered) orientated in [111]; by adding a Li non‐stoichiometry (0 < x <  1), 
the  tiny atoms are able  to  fit  in between  the oxygen AB  layers creating an ABC  repetition and a very 














line  (i.e. edge dislocation), 2‐D plane  (i.e. grain boundary), or 3‐D volume  (i.e. nanoregions)  leads  the 
idea of imperfections at the macro‐ and microscopic or even nanoscopic levels, driving properties such 
as mechanical strain or even colour.   Consider  for example diamonds  (band gap ~5 eV) with boron or 
nitrogen  impurities  causing  blue  or  yellow  tints  from  acceptor  (0.4  eV)  and  donor  (4  eV)  states 
respectively,  via energy  transitions  in  the band gap.[85]   Examining now a 2‐dimensional defect,  grain 











  Charge carriers are any  free‐moving particles  that carry an electric charge.   When  it comes  to 






close  above  the  valence  band  for  energetically  inexpensive  conduction  (i.e.  Al0.01Si0.99).    P‐type 







most  of  the  physical  properties  and  must  be  understood  to  properly  design  materials.    Typically, 
insulators  are  considered  to  have  a  charge  carrier  concentration    less  than  1018  (per  cm3), while 
metals  should  have    >  1020.   As  depicted  in  Figure  2.4,  the  tuning  of  ZT  becomes  a  difficult  task  as 
insulators  boast  a  high  Seebeck  coefficient whilst metals  have  extremely  high  electrical  and  thermal 








increases, mobility    is obstructed by  increased atom vibrations, and  thus   decreases slightly with 
increasing temperature.  This is observed with   vs.   as a linear decrease.  An intrinsic semiconductor 
can  be  understood  to  have  no  mobile  carriers  0   at  absolute  zero,  but  as  the  temperature 
increases, carriers are increasingly able to cross the energy gap between valence and conduction bands, 
thus leading to a dominant   term with increasing temperatures.  An extrinsic semiconductor can now 
be  considered  as  a material  with  a  limited  number  of  additional  charge  carriers  to  donate  to  the 
conduction  band.    As  these  extrinsic  carriers  begin  crossing  the  energy  band  gap  with  a  rising 
temperature,  the material  is  behaving  as  a  typical  semiconductor  (albeit  higher  σ )  by  exponentially 
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increasing  .   However upon  their exhaustion,  the dominant  term  is again    causing  the material  to 
behave as a metal until the  intrinsic carriers are activated and the material returns to semiconducting 






two  key  ideas  towards understanding  (and predicting)  the behaviour of molecules.   Crystalline  solids 
however, are different than discrete molecules in the sense that they extend into the infinite, repeating 










irreproducible representations of  the wavefunction  .   The simplest way  to conceptually evolve band 
theory  is  to examine  infinite chains of simple s or p orbitals –  in  this case, a  linear chain of hydrogen 
atoms will suffice  (Figure 2.6).   To describe the behaviour of each H(1s) orbital, a basis  function  is used 




individual atomic orbitals, and    represents  the  spacing between atoms  i.e.  the  lattice parameter.[92]  
The index of the irreproducible representation called   is in reciprocal or momentum space according to 
.[93]   When the atoms are all  in phase with respect to their wavefunctions, all orbitals will 
be bonding and one obtains  the  lowest energy  state  ( 0 ).    If  the wavefunctions  shift out of phase 
( ⁄ ),  the outcome  is  synonymous with antibonding orbitals  in  this case, which yields  the chain’s 






to  understand  how  these  often  very  complex  diagrams  begin  to  evolve,  and  learn  which  orbital 
contributions are stable  in what  lattice direction.   Such bands also provide an efficient guide to energy 
differences  via  the  band width,  or  dispersion.    For  example  a  perfectly  flat  band would  indicate  an 
energy difference of  zero  from one   point  to another, while a  very  steep band  implies a  significant 
energy difference such as a change in σ bonding character.   
The density of  states  (Figure  2.6  (b))  is an alternate way of  conveying  the  information  found  in 
band  structures,  in  what many  would  consider  a more  useful  and  compact manner.    Since  bands 
represent  nearly  an  infinite  number  of  orbitals,  it  is  often  useful  to  group  said  orbitals  into  energy 
increments such that more levels would result in a greater density.  This can be observed using the first 
derivate of  the bands, or  number	of	levels	between	 	and	 , which states  that 
the steepest bands contain the fewest quantity of orbitals, and the flattest bands possess the greatest 
quantity of contributions;[94] visually  this depicts broad and  sharp densities  respectively  such  that  the 









Pt—Pt contacts  ( ‐direction) of 3.3 Å.   By  looking at  the different orbitals  for …Pt—Pt—Pt…  it can be 







to  the  Fermi  level  –  that  is,  the  highest  energy  band  containing  electrons  –  describe  the  nature, 
properties and characteristics of the material:  a map of its potential applications.  This information can 
be viewed  in a simple manner with the DOS	presented  in Figure 2.7  (b):   the contributing orbitals, once 
labeled,  can  be  quickly  seen;  one  can  estimate  the material’s  properties  based  on  band  gap  size; 
whether the Fermi  level falls  in a gap, a steep DOS	or a thin DOS ; 	and what elements or dopants are 
contributing  to  the DOS	at a given energy  level  (i.e. can changing one element concentration greatly 
affect the material’s performance?). 
It is worthwhile to mention that it can be useful to plot an integrated density of states, or i‐DOS, 






non‐bonding)  states.    Thusly,  the  energy  of  the  bands  is  separated  into  positive  overlap,  negative 
overlap  or  zero‐overlap  by multiplying  the DOS	 term  by  the Hamiltonian  term  representing  overlap 
population.  The resulting plots depict the DOS	only of the selected bond(s) (i.e. Atom1—Atom2) which 
would  appear  on  the  right‐hand  side  for  bonding  character  or  the  left‐hand  side  for  anti‐bonding 





Physicists have been using band  theory  as  their primary  tool  for  the prediction of materials’ 
physical properties.   Since  the electronic  structure  reveals many useful pieces of  information  such as 
bonding/antibonding  regions,  energy  gaps,  electron  concentrations  at  a  given  energy,  etc.,  one  can 
derive with such theories as perturbation theory, relationships between the electronic structure and the 
material’s  behaviour  via  physical  properties.    Band  theory  is  thusly  an  essential  component  in  the 
understanding  and  prediction  of  the  behaviour  of  thermoelectric  materials  and  their  subsequent 
improvement.  Take for example the energy   of the bands which is proportional to the square root of 
the wavevector   and inversely proportional to the effective mass  ∗  of the charge carriers (Equation 
2.1).[93]   As  indicated below, the second derivative  ( ) of  , or the bands’ concavity,  is then  inversely 
proportional to only  ∗, which as demonstrated in 1.2, has significant impact on   and  . 
∗    ∗    ∗ 
Equation 2.1  Relationship between energy  E  and wave vector  k  
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By using equations derived by Nevill F. Mott  in  the 1950s,  relationships between densities of 
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Equation 2.2  (a) Mott relationship    (b) S	vs. DOS	     (c) σ  vs. DOS	 	






conductivity,  which  is  also  a  term  present  in  Equation  2.2  (b)  –  another  reason  why  researchers  are 
interested  in decoupling S  and σ	 (1.2).   Utilizing these relationships, one can make predictions of the 





Many of  the basic  solid  state  ideas discussed  in  this  chapter  can be directly  applied  towards 
thermoelectric  improvements.   Since  Ioffe’s  initial estimate of materials’ ZT  values,  investigators have 
considered numerous strategies for improvement as most (or any) materials in their standard forms are 
not strong enough to succeed on the market.  Based on the different investigator backgrounds, people 
were  able  to  suggest  many  approaches  towards  improvements  which  have  to  some  extent,  been 
discussed previously.   Consideration of  such properties as  the band  structure of materials  (especially 








able  to  realize  improvements  to  ZT’s  components.    One  of  the  oldest  and  best‐studied  of  these 
strategies involves doping – that is, replacing a small percent of atoms in a crystal structure (e.g. 1 – 10 
%) with an element of  similar  size and electronegativity, but with a different electron‐count;  this will 
most often affect the power factor, S2σ  via a change in n .  For example Sn and Sb have about the same 




fewer  electrons  than  the  original  element,  acceptor  states  are  created  above  the  valence  band  for 
electrons  to  fill;  if  the dopant has more electrons  than  the original element, donor states are created 
below the conduction band, which are easily promoted to conduction before the intrinsic electrons are 
activated; see Figure 2.9 (a).  This offers a method for fine‐tuning the Fermi level of a material. 
A  study on doping PbTe with group 13 elements  involves    calculations of  In‐doping  that 
showed deep defect states (DDS)[101, 102] in this narrow band‐gap PbTe semiconductor – additional sharp 
impurity  states  in  the  band  gap  of  the  host  compound.    Studies  on  InPb31Te32  highlighted  the 
appearance  of  two  additional  energy  states  in  the  compound’s DOS	 as  a  result  of  In:  one  from  the 
strongly‐bound  In‐s state  interacting with the Te orbitals and one from the  In‐p state.   Because of the 
heavy group 13’s ability to form either a +1 or a +3 valence, two In2+ atoms after donating their electrons 










Mentioned  in  terms  of  ground‐breaking  compounds  in  1.3,  nanoscopic  materials  such  as 
Bi2Te3/Sb2Te3  quantum wells,
[69]  created  a  surge  of  new  excitement  in  the  thermoelectrics  field with 
evidence of ZT  values such as 1.6,[63] 2.2,[78] and 2.4[69] – sometimes 2 or 3 times higher than the current 
state‐of‐the‐art devices.  Reducing dimensionality via nano‐sized components, or quantum confinement, 
was  a  theory  put  forth  by  Hicks  &  Dresselhaus[105] whereas  ZT	 (Bi2Te3) was  calculated  at  0.52  and 




This  increasing sharpness of the states near the Fermi  level separates charge carrier mobility   from 
energy  (along  the nano‐sized direction) such  that  ,[106] or an energy‐independent σ , which  is 
directly proportional to the DOS	(as in Equation 2.2 (a) & (c)) via charge carrier confinement in one or more 
directions.    This  can  be  alternately  understood  by  re‐examining  Equation  1.3 which  explains  that  the 







The  major  problem  with  exclusively  nano‐sized  materials  is  their  instability  at  high 
temperatures;  a high  surface  free  energy  (disruption of bonds  from  the  creation of  a  surface)  yields 
them thermodynamically unstable and if provided the proper mechanism, would return to a more stable 
bulk state.[107]    It therefore becomes necessary to disperse nanostructures within a bulk matrix to give 
the  compounds added  stability.   This  is  the  case with  the  LAST  family of materials mentioned  in  the 
applications subsection  (1.3) of this document.   Fabrication of pure‐nanomaterials  is also a costly and 




towards the other component of ZT  :   – more specifically,  ph.  The one parameter in the ZT  equation 
thought  to  be  inherent  to  the material  and  unwavering.    Alloying  the material  was  the  technique 
required to achieve the  lowest thermal conductivity – the additional atoms and bond strengths  in the 
alloy create scattering points  for short wavelength phonons, effectively preventing  them  from passing 
through  the  lattice.[12]    Si1‐xGex  for  example  has  numerous  point  defects  generated  alongside  an 
electronegativity difference effectively  reducing charge carrier mobility with  increasing  [x].[108]    In bulk 
crystalline materials,  this  “alloy  limit”  is  as  low     can  go  without  creating  voids,  displacements  or 
defects.   More  often  than  not,  this worsens  the  properties  and  structural  integrity.[12,  85]    Until  the 
implication  of  nanostructuring,  the wavelength  of  these mid  and  long  range  phonons  could  not  be 
blocked but they happen to be similar in size to the nanoinclusions, providing the necessary mechanisms 
to surpass the alloy  limit.   Take for example ErAs: InGaAlAs[109, 110] which has randomly distributed ErAs 
particles similar  to  the depiction  in Figure 2.11,  in a matrix of  In0.53Ga0.28Al0.19As.   The spherical particles 
range in concentration between ~0.3 – 6 % and are less than 5 nm in diameter, therefore providing an 
extra  scattering mechanism  not  seen  in  the  aforementioned  bulk  structure,  Si1‐xGex .    The  resultant 
decrease in   from ErAs: InGaAlAs displays approximately 3x less conductivity than the original alloy.[111]   
Bulk nanostructuring can be quickly and  inexpensively made  in  large quantities with  relatively 










1.3.3.5.    The  simplicity  of  placing  the  powder  in  a  ball‐milling  instrument  followed  by  sample  hot 
pressing  is  an  appealing  idea  for  those  in  the  industry,  as  reported  by  Yan  et  al.[116]  in  a  recent 
publication  which  highlighted  the  effects  of  ball‐milling  on  Zr0.5Hf0.5CoSb0.8Sn0.2  (Half  Heusler).    This 
caused a minor decrease  in σ , a minor  increase  in S , and a major (~30 %) decrease  in  ,  leading to an 




Bulk nanostructuring  theories  are  functionally more promising  than pure nano‐materials,  as  the bulk 
matrix  is  able  to maintain  the  stability  upon  increase  of  the  temperature;  empirically,  this  seems  to 
sustain the features to often ~100 degrees below the compound’s melting point before one begins to 
observe  degradation  in  the material’s  properties.[80]    To  revisit  an  old  standard,  (Bi,Sb)2Te3  once  hot 
pressed and ball‐milled, boasts a ZT  = 1.4  instead of 0.9 as  studied by Poudel et al.[111]   The  current 
favourite options with this strategy are a small quantity of nanoscopic material  in a matrix – good  for 






  All materials utilized and  studied  in  this work were  in a  solid  state of matter, and  techniques 
included  classical  and  improved  solid‐state  reactions.    Samples were  therefore  prepared  or weighed 
under an  inert atmosphere to prevent unwanted oxidation or moisture‐reactivity on the  idle solids; an 
argon‐filled  glove box was of  course  an  ideal  choice  for preparation.    The  glove box  (Figure  3.1  (a))  is 
capable  of maintaining  concentrations  of  O2  and  H2O  less  than  2  ppm  whilst maintaining  ambient 
temperature and a variable argon pressure controlled by pedals below the box.  A plethora of elements, 
binary compounds, and salts  (and completed reaction  ingots) are stored  in  the glove box generally as 
fine powder, on the order of 50 – 200 meshvii, or crushed into powder with a mortar and pestle, or for 
soft  solids, cut  into millimetre‐sized pieces.   Chemical  reactions were afterwards purged of  the argon 
atmosphere utilizing a Schlenk line under vacuum with pressure on the order of 10–3 mbar (Figure 3.1 (b)), 
achieved via an Edwards rotary oil pump (RV5 model) and monitored by an Edwards manometer.   The 
vast  majority  of  samples  were  placed  directly  in  silica  tubes  enabling  them  to  be  sealed  with  an 
oxyhydrogen torch, generating a flame hot enough to soften silica  (>1923 K).   This allows synthesis to 
occur under a  static vacuum environment with minimal external  contamination.   Those  samples  that 
were  at  risk  of  reacting with  the  SiO2  tubes were  instead weighed  in  glassy  carbon  crucibles  before 










Reactions are placed  in  furnaces  (Figure 3.1  (c)) with up  to  six  samples per  furnace.   Depending on  the 
heating profile, different furnaces can be used: for constant temperature reactions, manual furnaces are 
typically used (Barnstead  International, 1373 K FB1300 & FB1400 models); for controlled heating rates 
programmable  furnaces  are  used  (Lindberg/Blue,  1373  K  Box  Furnace,  BF51800  series);  controlled 
growth and chemical vapour transport, or CVT (3.3), can be performed with a two‐zone furnace (1473 K, 
MTI  Co. OTF‐1200‐2 Dual  Zones  Tube  Furnace).    Reactions  typically  take  between  5  and  14  days  to 




have  a  proper  solid  state  reaction,  it  is  generally  assumed  one must  first  have  two  key  solid  state 
components:  adequate  surface‐surface  contact,  and  the  subsequent  diffusion/counter‐diffusion 
between reagents.  The easiest way to cross the necessary energy barriers for these reactions to occur, 
involves mixing stoichiometric quantities of solids and heating them to hundreds or even thousands of 
degrees.    In this case, powdered solids are  ideal as surface area  is maximized allowing  for an efficient 




or diffusion of the  ions  from the reactant surfaces to the product surface.[84]   The traditional diffusion 
process depicted below is analogous to a semiconducting p‐n junction, but similarly interstitial diffusion 








purity,  and  rate  of  solid  state  reactions.    These  are  the  thermodynamic  and  kinetic  factors.  





the  interface  –  one must  be  the  limiting  factor.   Other  rate‐affecting  kinetic  factors will  be  further 
discussed  below  such  as  temperature  variation  or  different  transport media  for  products.    Empirical 





sterically  hindered  diffusion  processes.    The  flux method  is  a  time‐tested  solid  state  technique  that 
utilizes molten solids as a type of solvent in the reaction, which is usually added to the vessel in excess 
(say, >5x the moles) of the target compound.   Often high temperatures can  lead to (unwanted) binary 
and  ternary  compounds  which  are  inherently  thermodynamically  stable,  possessing  high  activation 
energies  (Ea)  and  an  inability  to  further  react.    To  use  a  flux  is  to  lower  the  Ea  of  a  solid  by  greatly 






element  chosen  as  a  flux  is  also  a  component  of  the  desired  stoichiometry,  it  is  an  ideal  scenario 
significantly reducing the risk of fluxes forming additional unwanted stable phases – especially binaries.  
For example, when In (melting at ~430 K) and Te (melting at ~723 K) are combined and heated to ~473 
K, molten  In  is able to draw Te  into solution and quickly form  InTe.   Since both reactants are now  in a 
melt  (liquid), diffusion  rates  are  increased by orders of magnitude.   Upon  subsequent  cooling of  the 








following  dissolution  of  the  tin matrix  in  dilute  HCl.    Homogeneity  is  greatly  improved  due  to  the 
presence of a high‐temperature liquid during the reaction process; solid state reactions on the contrary, 
require  direct  face‐on‐face  contact  for  a  reaction  to  occur,  increasing  reaction  time  and  making 
uniformity difficult – sometimes impossible – to obtain. 
It should be noted that metals possessing low melting points such as Sn, Pb, Ga, In, etc. can be 
very effective  flux materials as described above  in the 2005 review by Kanatzidis et al.[120]   Somewhat 
more care  is often necessary with non‐reactive metal fluxes as the common practice of washing away 






as  KCl  have  relatively  high  melting  points,  eutecticviii  combinations  of  two  salts  allow  chemists  to 
precisely  choose  a melting  point  that  best  suits  the  reaction.    Tables  such  as  Table  3.1  are  therefore 
routinely used  in a solid state chemistry  laboratory to optimize crystal growth.   Advantageously, most 
binary  salt matrices  can  be  easily  dissolved  in water  to  obtain  the  reaction  crystals  and with most 





another analysis  technique  to prove  the  flux was  truly  inert  in each case.   The salt’s elements should 



















  Known  for  its ability  to generate  large crystals  from  small  sample quantities, chemical vapour 
transport (CVT) is an excellent method for growing reacted, annealed powders into measureable single 
crystals.  These types of reactions are generally performed over a small temperature gradient just below 
the melting point of the compound;  it therefore must be reserved  for pure samples with a known  (or 
estimated) melting  point  to  succeed.    The  horizontally‐set  reaction  tube  can  be  conducted  with  a 






















923 or 1073 K may be  insufficient  to  react  the elements, depending on  their melting point – even  if 
some ingredients are in a molten state.  Producing a massive amount of current from a generator, an arc 
of argon plasma is created in a chamber filled with the solids to be melted.  The resultant electric arc is 




compounds.   After pressing  the  sample  into  a  cylindrical  (8mm diameter)  pellet,  it  is  arc melted  for 







The  procedure  is  carried‐out  on  a  cylindrical  copper  block  under  dynamic  argon  flow  with 








  Though  typically utilized  to  reduce  the grain  size of previously  synthesized materials  (i.e.  top‐
down  synthesis),  this  is  still  considered  a  preparatory  step  for  obtaining  the  desired materials.    The 
technique  can  however,  suffice  for  compound  synthesis  as  executed  by  Yu  et  al.[122]  as  the  primary 
synthesis  technique  for  Bi2Te3  from  the  elements.    Powders  are  placed  in  balanced  stainless  steel 




excess pressure from the bowls.   The setup used  in the Kleinke  lab  is a Fritsch Pulverisette 7 Premium 
Line ball‐miller.  Materials can be ground on several settings depending on what is programmed into the 
instrument, but the choice for experiments in this work was 15 – 20 minutes of ball‐milling in intervals of 


























X‐rays, being electromagnetic  radiation, are defined by  their wavelengths, which  lie between 0.1 and 
100  Å  –  between  gamma‐rays  and  ultraviolet  radiation.    Since  X‐ray  waves  should  commensurate 
between atom size and atomic bond distances in order to interact with crystalline materials, the X‐rays 
used here are between 0.7 – 1.5 Å:  the same order of magnitude as crystal lattice spacing.[83]   X‐rays’ 
use  in  the  field  of  crystallography  was  not  known  until  1912  when Max  von  Laue  discovered  the 
capability  of  crystals  to  diffract  the  beam,  similar  to  a  3‐dimensional  grating,  during  studies  on  the 
radiation’s wave versus particulate nature.   The outcome of  this Nobel prize‐winning discovery was a 
series of equations relating the incident and diffracted X‐ray beams, defined by Laue as follows:[123] 
a 	 cos cos 								 b 	 cos cos 								 c 	 cos cos  
Equation 4.1  Laue relationships. 
where  / /  are the crystal unit cell dimensions, α/β/γ are the angles created by the diffracted beam 
and the affected crystallographic plane, α0/β0/γ0	are	the	angles	created	by	the	incident	beam	with	the 











Having    represent  the distance between  crystallographic planes  ,    the  angle between  the 
plane and the X‐ray beam,   an integer value and  , again, the wavelength of the X‐ray beam.  Therefore 
two X‐ray beams diffracting off the sample at the same times must travel a distance of   if they are to 
be  observed  during  experimental  data  acquisition.    Since  all  diffraction  experiments  used  take 
advantage  of  a monochromatic wavelength,    is  precisely  known  allowing  one  to  observe  different 
combinations  of    and  .   As  values  of    versus    progress,  differentiations  can  be made  between 
possible space symmetries (i.e. tetragonal, cubic, etc.) based on the reflections that are present  in the 
X‐ray patterns.  Higher symmetry patterns consist of reflections having fewer unique   values than 






The  observed  reflections  in  reciprocal  space  and  their  corresponding  position  and  intensity 
comprise the raw experimental information.  The complete description of scattering within the crystal is 
described by the equation for the scattering factor  , which is the sum of the atomic scattering,  , of 
each unique atom,  ,  in  the crystal and  its  relation  to Miller  Indices and atomic position  .   This 
relationship is depicted below in Equation 4.3 (a).  All information about the crystal structure and its atoms 
is contained within  ,	whose square is proportional to the intensity,  , as follows:  	∝ 	 | | . 







the precise  location of the atoms and their sizes within.   Diffraction  is the affected X‐rays,  in this case, 
bending or modulating due to the presence of electrons.  Electron density not only controls diffraction, 
but  provides  information  on  the  size  of  the  atoms  involved  due  to  each  element’s  unique  electron 
density.  Because the scattered X‐ray beam is reduced during diffraction as with the amplitude, a scaling 




















Upon completion of  the experiment, when  the photographic  film  is unrolled,  there  is a series of  lines 
each with their own unique 2 	angle and intensity  , or thickness, when read off the film.  In modern 





nodes  (or points)  in  reciprocal  space via a Fourier  transform.    In order  to graphically display  this,  the 
Ewald sphere  is constructed with the sphere’s centre being the selected origin  in reciprocal space and 
the  sphere’s  radius  being  defined  as  1/ ,  where    is  the  incident  radiation,    is  the  diffracted 





into a  linear plot, as  in  the right half of Figure 4.2,  it becomes a  typical powder diffractogram, which  is 
observed during PXRD experiments and comprises the basis of the X‐ray fingerprint for crystalline solids.  
Outcome  is  therefore  a  histogram  of  2   ranges with  varying  intensity,  each  peak  of which  can  be 
assigned a unique   value that can  later be  indexed once the cell was determined.   Consequently, 






The majority of  samples emerge  from  the  furnaces as  ingots which are  subsequently crushed 
into  a  fine  powder  via  a mortar  and  pestle.    Samples  can  then  be  placed  on  an  Al‐sample  holder, 
flattened and examined by an INEL powder diffractometer (Figure 4.3 (a)) with a curved position‐sensitive 
detector  (PSD) utilizing Cu‐Kα1  radiation produced by an X‐ray  tube.   The PSD uses  the sample’s X‐ray 
photons to release electrons on a positive electrode whose travel time  is subsequently measured as  it 
reaches  the end of  the detector which corresponds  to  the photon`s original position;  it  is an efficient 
detector that measures with good resolution.  As displayed by Figure 4.3 (b), the sample is mounted in the 
center on an adjustable rotating aluminium sample holder with the Cu‐Kα beam discharging on the right‐









–  400  μm  depending  on  the  elements  present  in  the  sample)  that  can  be  analyzed  via  a  different 
diffraction  technique:    Single  crystal  diffraction.    Due  to  the  loss  of  dimensionality with  the  p‐XRD 
method from production of cone signals (2‐D) and further reduction to a histogram (1‐D), one requires a 
reference  diffractogram  before  the  data  can  be  analyzed  and  understood, which  is  quite  obviously 







  The  Department  of  Chemistry  at  the  University  of Waterloo  utilizes  a  Bruker  single  crystal 
instrument  (displayed  above)  including  an  X‐ray  tube  emitting  graphite‐monochromatized  Mo‐K  
radiation  	 	0.71073	Å , whilst the instrument contains a Bruker Smart APEX CCD detector (Figure 4.4 
(b)),  possessing  the APEX  SMART[127]  software  to  collect  diffraction  frames.    This  is  a  charge  coupled 
device detector which utilized pixels that detect locations of diffracted waves once converted into visible 
light.    The  instrument  uses  an ω‐scan  to  collect  its  blocks  of  data.    This  data  undergoes  a  series  of 
corrections known as data reduction.   As briefly mentioned before, the Lorentz  (geometric) correction 
 corresponds to the variant path length of travelling waves in reciprocal space before passing though 
the  aforementioned  Ewald  sphere,  whilst  the  polarization  correction    readjusts  the  partial 
polarization of the monochromated X‐ray beam  in the direction perpendicular to the plane.   While the 
Lorentz correction varies from instrument‐to‐instrument, the polarization is only slightly affected by the 
nature  of  the  instrument;  combining  them  yields  the  parameter    shown  in  Equation  4.5  (a).    The 
magnitude for the scattering factor, with corrections, is thusly calculated as below (Equation 4.5 (b)) via a 
rearrangement of Equation 4.4, 
      | |  
Equation 4.5  (a) Lorentz‐polarization correction    (b) Data reduction factors. 
where   is the scaling factor.  The SAINT[128] software is used to apply these corrections to the data and 
then  following,  it  performs  a  unit  cell  refinement, while  SADABS[127]  software  applies  an  absorption 
correction to the data, because the heavy atoms  (many of which are used  in this document) absorb a 








       | |  
Equation 4.6  (a) Internal residual value.    (b) Phase factor. 
  Following  the  raw data processing,  it  is necessary  to solve  the crystal structure and  therefore 
identifying the internal atomic positions (Wyckoff sites).   This must be done via a structural solution to 
solve  the phase  followed by  a  refinement process,  as only  the magnitude of  the  scattering  factor  is 
known  from  the experiment  (| |),  shown  in  Equation  4.6  (b).   The phase   of  the  structure  factor 
must be determined since the experiment cannot give this piece.  There are two classical ways of finding 
the phase.  The first method is known as the Patterson method, a strategy that is utilized in the presence 
of one particularly heavy atom;  the coordinates are  then extracted  from  the bond distances between 
the peaks.[83,  129]    Since  this  research  is  generally  concerned with  compounds  that  contain numerous 
comparably  heavy  elements  such  as  TlBiTe2  or  Ba3Cu17‐x(Se,Te)11,  etc.,  the  direct  method  is  almost 
exclusively  used  here.    The  direct  method  is  the  most  used  crystal  solution  technique  for  small 
molecules and is applied to systems containing many heavy – or light – scattering powers.  This strategy 






ways  of  observing  the  difference  between  observed  and  calculated  values;  acceptable R	 values  are 
conventionally less than 5 and 10 % respectively, but vary from refinement to refinement. 
a 1
∑ | | | |
∑| |














When  it  becomes  difficult  to  produce  a  single  crystal  for  structure  determination,  there  are 
alternative methods that can be utilized on powdered samples of high purity to ascertain the unit cell 
and crystallographic  information for a sample.   All of the  information obtained  in a single crystal X‐ray 
measurement  is still contained  in a powder diffractogram, but the dimensionality of the data  is  lost as 
the 3‐dimensional reciprocal reflections are depicted in a 1‐dimensional histogram.  A known and well‐
analyzed sample functioning as a model however, can be used as a method of comparison with a high‐
quality experimental powder diffractogram.   The  subsequent  changes of unit  cell dimensions, angles, 
etc. can reveal how an experimental X‐ray pattern has changed from the model pattern.   
The  aforementioned  powder  X‐ray  equipment  can  still  be  utilized  to  obtain  high‐accuracy 
patterns.  Differences arise in the execution of the experiment:  the instrument should be aligned with a 
proper calibration; samples are left overnight (typically 12 hours), as opposed to 15 minutes, to reduce 
the  background  signal  to  a minimal  state  and  to minimize  peak  overlap  by  reducing  peak width;  all 
refinement  samples are placed on  the  same aluminium  sample holder, namely  the holder  containing 
silicon powder measured daily to monitor any 2  shifts;  samples are sometimes mixed with a reference 
In2O3 powder or other very well‐known patterns to accurately track any  instrumental zero‐point shifts 
the machine may encounter  from a  run‐to‐run basis.   The corresponding data  is  fed  into  the General 
Structure Analysis  System  (GSAS)  software[132,  133]  run under  the  EXPGUI[134]  (graphical user  interface) 
downloaded for free from the CCP14 website.[135]  This software package allows the user to process and 
analyze  the  data with  the  input  of  3  additional  files:    The  experimental  X‐ray  pattern,  the model  of 
interest as a cif (ideally sharing the same space group and similar atomic positions), and the parameter 













neutron  diffractogram  via  Rietveld’s  strategy.[140]    Dr.  Rietveld  was  more  partial  towards  neutron 
diffraction at the time due to the simple Gaussian shape of the peaks, a problem that was not resolved 
for  X‐ray  diffraction  until  Malmros  and  Thomas’  peak‐shape  functions,  such  as  pseudo‐Voigt  and 
Lorentzian  functions  in  1977[141]  allowed  researchers  to  simulate  peaks  beyond  the  simple Gaussian 
type; those that make neutron patterns so simplistically appealing in this case.  A Rietveld refinement, or 
full pattern  refinement, uses  the method of  least squares  to minimize  the differences  in  the pattern’s 
experimental and modeled parameters.   This function depicted below (Equation 4.8) sums the weighting 
factors ( 1/ obs ) with the observed ( obs ) and calculated ( calc ) pattern intensities for   data 
points. 
obs calc 	 minimum  
Equation 4.8  Method of Least Squares. 
The entire diffractogram is converted into a series of thousands of points with varying  obs  shown in 
Equation  4.8  versus  2 ,  other  angles  or  energy‐based  factors  such  as  neutron  time‐of‐flight  or  X‐ray 




can be  adjusted  such  that  a  calculated pattern  (input  as  a model) matches  the one observed  in  the 
experiment.  Shown below (Equation 4.9 (a)) is the Pseudo‐Voigt function for peak shape which combines 




1 1      tan tan  
Equation 4.9  (a) Pseudo‐Voigt function.[126]    (b) Cagliotti formula.[143] 
The full width at half maximum    is also used  in Equation 4.9  (b) as a key component  in 








Baerlocher  managed  to  refine  181  parameters  with  X‐ray  data  corresponding  to  ZSM‐5  zeolite 
minerals.[144]  By observing the shifting of 2  peak positions, the unit cell parameters can be determined 
and with the insertion of a similar structural model (typically in the form of a cif), refinement of atomic 






little  information  can be  gained  from  the  refinement  regarding Wyckoff  sites or  adjustment of most 
parameters corresponding to  .  This typically suggests a sole interest in the change in unit cell size.  
In 1988, Armel LeBail studied the Rietveld method[145] and asked the question: “Can this same approach 
be used  if  there  is no  structural model present?”   The outcome of his pursuit was  known  as whole‐
powder  pattern  decomposition  and  no  longer  required  the  atomic  coordinates  to  calculate  peak‐
intensities  before  undergoing  the  least  squares  refinement.    Instead,  the  integrated  peak  intensities 
were treated as arbitrary values and refined to their correct stature as  independent parameters.   This 
means  the  pattern  is  decomposed  into  its  Bragg  components  piece‐by‐piece  instead  of  utilizing  a 
structural model  as with  Rietveld  to  govern  the  intensities.[126]    The  technique  can  be  used  to  fully 
analyze an unknown powder pattern,[145, 146] but can also be used as a preliminary step  in solution of a 
Rietveld problem by  first obtaining a  reasonable model via decomposition,  then switching  to Rietveld 
afterwards for a full refinement.  The Le Bail method is primarily used here as a quick solution method 






  Physical  property  measurements  are  a  critical  component  to  understanding  and  analyzing 
thermoelectric materials.   Since  thermoelectric materials are governed by  the dimensionless  figure of 
merit  (ZT) discussed  in  Section  I,  the  instruments  in  this  chapter  generally measure one or more of 
those pertaining variables.  Physical property measurements not only determine whether a material will 
make a good potential application‐grade thermoelectric, but how a material’s behaviour changes with 
experimental  variations.    These  property  trends  are  quite  valuable  as  they  give  an  idea  of  how  the 
charge  carriers  within  are  behaving  –  something  that  is  typically  not  directly  measured  through 
instruments.    For  example,  an  increase  in  the  electrical  conductivity  (σ ) magnitude  can  suggest  that 
there  are more  charge  carriers  available  to  travel  through  the  crystal  lattice whilst  the  shape of  the 






weighing  the  pellet  on  an  analytical  balance  and measuring  the  dimensions with  a  Vernier  calliper, 
accurate to a 100th of a millimetre.  In order to make proper pellets, powder on the order of 200 – 400 




boundaries, or potential  internal cracks,  it  is  inaccurate  to perform property measurements on purely 
cold‐pressed  samples,  as  the  aforementioned  deformities  can  lower    by  almost  three  orders  of 







The numerator of  ,  , is known as the Power Factor   and is the product of the Seebeck 
coefficient squared and the electrical conductivity.  The ULVAC‐RIKO ZEM‐3 setup is the most frequently 
used instrument in the Kleinke group at this time, due to simultaneous measurement of S  and σ	  over a 
wide  temperature  range  –  generally  between  ambient  temperature  and  673  K  in  this work  because 




Pellets  for  the ZEM must have a minimum of 6 mm  length  in order  to be properly measured by  the 
horizontal probes displayed  in  Figure 5.1  (b), which are capable of 3, 5 or 8 mm  separations.   The  four 
visible points of  contact  in  the ZEM pellet mount are displayed  in  Figure  5.1  (b) along with  conceptual 
representation of  the  instrument’s  functionality.   A digital microscopic  camera  (Dino‐lite plus, AnMo 
Electronics Co.) and analysis software is used to obtain accurate measurements of pellet dimensions and 
probe separations along with the Vernier calliper initially used to measure pellets. 
The  Seebeck  coefficient,  S,  is  simply  defined  in  Chapter	 1  as  ∆
∆
.    This  is  achieved  by  the 
instrument  creating  a  temperature  difference  between  the  platinum‐iridium  thermocouples,  then 
measuring the voltage difference  ∆  utilizing the same probes.  ∆  is created by taking the average of 
three manually  input  temperature  targets  for  the  internal platinum heater  (Figure 5.1  (b)) which  in  this 
case are set to ‘10’, ‘15’ and ‘20’ K, leading to ~2‐3, ~3‐4 and ~4‐5 degree differences above the target 







in 5.5) while    is measured between  the  horizontal probes,  as with  .   With  the maintenance of  a 
constant, uniform current flow over the area   through the  length of the pellet, the physical  length 
  between      and    allows  one  to  observe  the  electrical  potential  difference  and  ascertain  the 
material’s resistance  .  With the following three relationships in Equation 5.1,   can then be calculated 
utilizing Ohm’s law and accurate pellet dimensions: 




It  should  however  be  noted  that  practically,  the  measured  voltage  ( meas)  possesses  several 
contributions to Ohm’s  law  (Equation 5.1  (a)):  meas wire contact .    Instrumentation within the 
ZEM ensures  that  wire contact are minimized  to ensure an accurate voltage measurement;  this  is 
compensated  for  by  utilizing  an  input  impedance  ≥1  G  such  that  ≫ wire contact.    The 
aforementioned  camera  gives  the  values  necessary  for  the  dimensions  included  in  the  conductivity 
units.  This allows for accurate calculation of σ	 via Equation 5.1 (b). 
  In  a  recent  two‐step  international  round‐robin  study on n‐  and p‐type Bi2Te3, machines  from 
seven  labs  including  the  Kleinke  lab  revealed  that measurements were  not  only  reproducible  on  a 
measurement‐to‐measurement  basis,  but  also  from  a  lab‐to‐lab  basis.    Seebeck measurement  is  the 
most precise with a  spread of approximately  4 % across  the  temperature  range of 298 K  to 573 K.  







and electronic contributions towards total thermal conductivity,  .   Thermal conductivity measured  in 






Thermal conductivity  is determined  from the Equation 5.2  (a) displayed on p53, where   represents the 
thermal diffusivity,   represents the pellet density and  , the specific heat capacity of the material.  To 
digress slightly, all of  these parameters are best determined experimentally,  there are however some 
limitations to this  idea.   First of all, the density  :   Since there  is no hot press on‐site  in the Kleinke 
group pellets are annealed, typically  leaving materials 15 % short of their  ideal density.   Secondly, the 
heat  capacity  	 is  ideally measured  via  DSC  and  a  standard  reference material.    The  DSC  setup 
discussed in the following subheading is insufficient to accurately measure the specific heat of samples.   
Resuming  discussion  of  the  thermal  conductivity,    is  represented  by  Equation  5.2  (b)  with  sample 
thickness  , and halftime ( ) for the underside to reach half of  its maximum temperature rise.   The 
density,  ,  is  calculated  simply by weighing  the pellet and dividing  it by  the  volume of  its  cylindrical 
shape ( cylinder ).  Lastly, the heat capacity is estimated following Equation 5.2 (c), the Dulong‐Petit 
law, where    is  the  gas  constant  J K‐1mol‐1   and Mavg  is  the  average molar mass  kg mol‐1  of  the 
material.   The Dulong‐Petit  law uses classical physics to empirically state the heat capacity of a crystal.  








Samples are coated  in graphite on both sides  to ensure an even heating of  the entire surface 
and  then placed  in  an  8 mm  sample mount with  capacity  for  up  to  five  samples.   After  vacuuming, 







heating  procedure.    DSC  is  defined  by  the  International  Confederation  for  Thermal  Analysis  and 
Calorimetry as:  A technique in which the heat‐flow rate (power) to the sample is monitored against time 
or  temperature while  the  temperature of  the sample,  in a specified atmosphere,  is programmed.   This 
type of technique can be traced as far back as 1827 with Ritchie’s first description of a differential air 
thermometer, or even back to 1821 with the development of thermocouples and Seebeck’s observation 













on  the  sensor,  approximately  40 mg  of  lightly‐pressed  powder  is  placed  in  an  alumina  crucible  and 
placed on  this  silver  sample holder  to ensure uniform heat distribution.   A  sapphire  reference disk  is 
placed  in another alumina crucible on the opposite side of the silver holder and both are sealed  in the 
upper  chamber  which  is  purged  followed  by  regulated  Argon  flow;  the  setup  is  also  capable  of 
atmospheric measurements.   The  temperature difference  (∆ ) between both holders  is measured via 
chromel thermocouples as electrical voltage, and converted into heat flow rate (Φ, usually μW or mW) 
by an internal calibration file produced by NETZSCH such that Φ ∙ ∆ , where   is a constant.  This 





that  can  track  the  weight  throughout  the measurement  in  order  to  follow  gains  (i.e.  a  compound 
oxidizing  during  heating)  and  losses  (i.e.  Te  vapourizing  out  of  chalcogenides)  in mass  to  produce  a 
thermogravimetry line as well.  These are sensitive on the μg order. 
    Both the reference and sample are  in a steady‐state equilibrium with Φ and remain this way 
until  the  sample undergoes  a  change  in  enthalpy  at which  point  the  steady‐state  is disturbed  and  a 
differential peak is created.[152]  An exothermic differential (i.e. crystallization) will result in an increase in 
heat  flow  rate whist  an  endothermic  differential  (i.e. melting)  creates  a minimum;  a  change  in  heat 
capacity can also be detected as a sudden drop (or rise) in the baseline such as a glass transition.  TG is 
quite  simply  a  recording  of  the  scale’s mass  at  every  point;  a  straight  line  through  the  entire  TG 
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measurement  implies  that  there was no noticeable mass  change.   Since Φ  is directly proportional  to 












The  second  thermocouple  is a block of  the  sample material with  silver  leads.   A heater on  the  stage 
creates  a  temperature  difference  ∆   between  the  tops  and  bottoms  of  the  samples,  while  a 
computer‐controlled power  function   generates a voltage difference  ∆ ,  thusly calculating    for 
the sample. 










substantial experimental error can be encountered  from calculation of a single point or  from  thermo‐
voltage  contributions  (∆ therm)  by  the wires/contacts,  the measurement  is  necessarily  taken  at  two 
different  power  settings  with  two  different  ∆   values  (Equation  5.3)  which  eliminates  ∆ therm  via 
subtraction of both powers  1/ 2 	yielding a more complex Equation 5.3 (b):   
sample ref
Δ sample Δ sample
Δ ref Δ ref
 
Equation 5.4  MMR Seebeck coefficient. 







or with  less  than 200 mg of powder can also be measured  for σ utilizing a homemade measurement 
system displayed in Figure 5.6 (a) from ambient temperature to approximately 10 K.  Pellets required for 
this setup are the same as those used in 5.4 and are similarly connected via silver paint to the voltage 
and current  leads which can be seen  in Figure 5.6  (b).   Like the ZEM, this  instrument uses the four‐point 
method for measurement via Ohm’s law:  Equation 5.1 (a).  The pellet is placed under vacuum (~10–3 mbar) 
and slowly cooled via a closed‐cycle helium refrigerator using the Joule‐Thomson effect  in the possible 
temperature  range  of  320  –  5  K.    Any  and  all  necessary  readings,  power/temperature  changes  and 






The  power  source  used  on  the  instrument  is  a  Keithly  2400  with  an  input  impedance  of  1  GΩ  to 
eliminate  the  wire contact  terms  mentioned  in  5.1,  which  ensures  the  proper  measuring  of 
semiconducting materials which rarely reach even 1 kΩ.  A Lakeshore 330 temperature controller is used 
for assessing  the  temperature  throughout  the measurement.   During  the measurements,  samples are 
measured with both negative  and  positive  voltage  to  ensure  the  instrument  is  accurately measuring 
correct  values;  another  undesirable  voltage  is  the  thermal  voltage,  therm,  (or  additionally  a 
thermoelectric effect) caused by dissimilar circuit  junctions such as copper wires on silver paint, which 
can  be  written  as  meas 	 therm.    By  reversing  the  current  flow  however,  we  can  obtain 
meas2 	 therm  such  that  subtraction  of  the  two  equations  yields    which 
eliminates the thermal effects that  lead to measurement error.   Likewise to avoid Joule heating ( ), 
one must choose as  low a current as possible  to  still observe  four  significant voltage  figures –  in  this 
work, around 10 mA; activation and deactivation of  the measurement  instrument must also be quick 









  Structural analysis  is a very broad  term encompassing  techniques and predictions  regarding a 
compound’s  composition:  Its  defects,  orbitals,  topology,  symmetry,  and  ordering  can  all  be  better 
understood with the proper structural analysis techniques.   XRD  is the principal structural analysis tool 
in (crystalline) solid state chemistry, which  is why  it was discussed  in greater detail  in an  independent 




Some  of  the  other  (non‐X‐ray  diffraction)  structural  analysis  methods  of  interest  are  discussed 
henceforth. 
6.1. Scanning	Electron	Microscopy	
  When  a  beam  of  electrons  is  focused  to  a  small  point  via  a  series  of  condenser  lenses  and 
deflection coils, it can be raster scanned across an area of sample producing a detailed 3‐D–like image.  
This  follows  those principles used  in  the design  and  construction of  a  cathode  ray  tube.    The major 
difference being the wavelength utilized in the instrument – in an optical microscope, the wavelength is 
in the optical region, on the order of hundreds of nm; in a scanning electron microscope, the wavelength 
is between 1 and 20 nm allowing  for a much higher  resolution  (~300,000x).   This gives a  simple and 
relatively fast method for observing sample size, shape and supporting evidence of homogeneity based 
on the  images produced.   There are two detectors for the SEM, the first being the secondary electron 
detector.    It  takes  advantage  of  low  energy  electrons  nearer  to  the  surface  that  are  inelastically 
scattered, producing  an  image with  excellent depth of  focus  and dimensionality  –  a  good  choice  for 
verifying  the  size of  crystallites  including proof of nanoscopic  inclusions within  samples.   The  second 
detector is the backscatter detector and it reads the (often) higher energy electrons that are elastically 
scattered from the sample.  Since the larger nuclei have stronger backscattering capability, heavy atoms 
will  appear  significantly  brighter  here,  contrasting  them  from  their  lighter  counterparts.   Due  to  the 
higher‐penetrating  backscattered  electrons,  dimensionality  is  lesser.    Thus,  the  image  contrast  is 







beam  is produced by a  tungsten  filament  (anode) and  travels  through a series of condenser  lenses  to 
focus  the beam before  traveling  through scanning coils and objective  lenses  in order  to  further  focus 
and narrow the beam before it reaches the sample (cathode).  The signals are then picked up by a series 




  As X‐ray diffraction  techniques  alone  cannot uncover  the exact  ratio of elements  in  the  final 
product,  some  form of  supporting  elemental  analysis  is  advisable  to  supplement  and  enhance  these 
diffraction findings.   Energy dispersive X‐ray spectroscopy or EDX  is therefore a valuable technique for 
solid state materials and is accessible via scanning electron microscopy.  Generally speaking, elemental 
analysis  is  any  technique  that  can  elaborate on  a  sample’s  composition by  giving  an  accurate, often 
quantitative, ratio or percentage of the elements within. 
When  a high‐energy  (in  this  case) beam of  electrons  impacts  the  surface of  the  sample,  the 







released  from 1s  shell  are designated  ‘K’,  from  the  second  shell  are designated  ‘L’,  the  third  shell  is 
designated  ‘M’  and  so‐on  and  so‐forth.   Additionally, electrons  that migrate by one energy  level  are 
designated  ‘α’, migrating  two  energy  levels designated  ‘β’,  etc.    Thus  the  energy  associated with  an 







Samples  are  attached  to  conductive  carbon  tape  in  <  10 mg  powders  or  single  crystals  and 
attached  to an aluminium sample holder.   The data  is collected as relative  intensity on  the y‐axis and 
energy (in eV) on the x‐axis as displayed in Figure 6.2 (a).  Spectra are collected for each sample in full area 
















eV  and  data  is  collected  on  average  for  30  second  intervals,  having  at  least  1  full  area  scan  and 
approximately 6 partial area or point scans per sample. 
6.3. Transmission	Electron	Microscopy	









Å – nm scale.   As  the beam  travels  through  the sample,  the direct beam and diffracted beam can be 
utilized,  for  example  the  interference patterns  from differences  in  electron density or  crystal  lattice.  
Therefore crystallographic planes and unit cell sizes can be recognized via TEM (direct  lattice  imaging).  
The  technique  is  also  useful  for  examining  defects  such  as  dislocations,  and  grain  boundaries  or 
inhomogeneities such as nanodots, nanodomains, etc. 
  In  this  work,  TEM  imaging  was  carried  out  at  McMaster  University,  Hamilton,  Ontario,  in 
collaboration with Prof. Gianluigi Botton.   High  resolution  transmission electron microscope  (HRTEM) 
analysis was  performed  on  a  Cs  corrected  FEI  Titan  TEM  operated  at  300  keV.  TEM  samples were 
prepared by  crushing  small  sections of bulk  samples between glass plates. The  crushed  crystals were 
deposited  onto  a  3mm  lacey  carbon  TEM  grid  before  insertion  into  the  chamber.  Thin,  electron 






  One of  the most  valuable  tools  in  the  arsenal of  a  solid  state  research  group  is  its  ability  to 
predict  materials’  physical  properties  (2.4.1)  and  the  effects  doping  may  have  on  their  electronic 
structure.  Thanks to the advancement of modern computers, scientists can easily and accurately predict 
complicated structures with little time consumption.  Through the use of the Linux operating system and 
a  software  package  called  LMTO47c[153,  154]  (Linear Muffin  Tin Orbital),  one  can make  predictions  on 
energies  by  knowing  a  compound’s  crystal  structure  and  the  atomic  positions within.    The WIEN2k 
software  is also employed  in parts of  this work.[155]   One requires a qualitative understanding of band 
theory  (2.4)  and  a  computer/software  package  to  execute  calculations,  based  on Density  Functional 












not move,  the  first  term  0  as  the nuclei no  longer have  kinetic energy;  likewise  the  final  term 
(nucleus‐nucleus  interactions,  )  becomes  constant.[156]    This  is  the  Born‐Oppenheimer 
approximation  and  leaves  the  user with  an  electron  gas  having  ext  or  kinetic  energy, 
potential  energy  and  external  potential  energy.    In  1964,  Hohenberg  and  Kohn[157]  postulated  that 
systems’ ground‐state energies can be calculated via the electron density ( ) such that  GS  – the 













By  treating  this system as a series of separate non‐interacting particles with  the same density 
and energy such that  | , , … , |, every term  in the Hamiltonian can be accounted for except 




  The  calculations  in  this  research are  carried out on a  LINUX  system under  the Tight‐Binding 
Linear Muffin‐Tin Orbital  (TB LMTO) algorithms[154] based on theories created by Andersen  in the mid‐
70s[153]  using  the  Atomic  Spheres  Approximation  (ASA).[159]    ASA  further  simplifies  this  muffin  tin 
approximation  such  that  the  system  is  comprised  of  barely  overlapping  spheres  –  including  dummy 
spheres in empty space.  The volume of the sphere‐sphere overlaps can then be neglected as interstitial 
space, making  for  a  very  efficient  calculation.   Density  functional  theory  is  then  applied with  a  local 
density approximation (LDA).[161]   LDA assumes spherical (uniform) densities  localized on the reference 
electrons  –  as  opposed  to  the  “real  life”  angular  hole  –  throughout  a  homogeneous  hypothetical 
electron  gas.[162]   WIEN2k on  the other hand,  solves  the Kohn‐Sham  equations utilizing  the basis  full 
potential linearized augmented plane wave method (LAPW), allowing for a precise estimation of atomic 
(spherical) potentials but fitting spatial regions with (non‐spherical) plane waves.[163]  This software also 
uses  a  generalized  gradient  approximation  (GGA),[164] which  allows  for  improved  energies,  softened 
bonds, and density inhomogeneities through a gradually changing density term in the   functional.   
Within LMTO,  a calculation is preceded by the user‐input crystallographic parameters producing 
the “INIT” and “CTRL”  files  (“lminit”), containing  rudimentary crystallographic  information  for  the DFT 
calculation.    The Hartree  potentials  are  calculated  (“lmhart”),  approximating  the  atomic  radii  in  the 
modelled structure, and empty spheres (“lmes”) are added to the unit cell to fill the vacant space; in this 
approach,  tight‐binding  spheres  are  required  to  completely  occupy  the  unit  cell.    Once  set  up,  the 
density functional theory iterations commence (“lm”), an energy minimum (ground state) is calculated, 
followed by the density of states (“lmdos”), band structure calculations (“lmbnd”) and optionally, bond 
interactions  via  COHP   (“lmcohp”).[96]    The  above  concepts  have  been  discussed  in  2.4.    Following 





These  plots  are  incredibly  useful  with  respect  to  the  prediction  of  solids’  behaviours  towards  the 
explanation  of  physical  property  trends measured  in  Chapter	 5.    In  fact,  utilizing  the  calculations 





















  Since  the  discovery  in  the  1950s  of  bismuth  telluride’s  thermoelectric  potential,  researchers 
have been attempting to understand why Bi2Te3 is such an effective TE material and expanding on ways 
to  further  improve  it.   With all of  the studies performed, Bi2Te3 and  its composites warrant a book of 
their own.   Now with respect to thermoelectrics, one can consider such contributions as solid solution 
work  like  (Sb,Bi)2Te3  or  Bi2(Se,Te)3,





by  combining  it  with  other  (in  this  case)  binaries  expecting  the  child  compounds  to  show  similar 
characteristics and therefore similar, possibly enhanced physical properties. 
  Bi2Te3 is a layered compound of the rhombohedral space group  3 .  Forming perpendicular to 
the c‐axis, are alternating layers of covalently bonded Bi and Te atoms in five segments (a block) starting 
and ending with Te: Te–Bi–Te–Bi–Te.   The Bi–Te bond  lengths  in this  layer are 3.07 and 3.26 Å.[169, 176]  
The  interactions  between  blocks  are  predominantly  van  der Waals  forces.    A  Te–Te  van  der Waals 




series  of  increasingly  longer  unit  cells  with  similar  layering  to  that  of  bismuth  telluride.    Further 
discussion regarding  layering  in the crystal structures  is discussed below.    It has since been postulated 
that  the  lead‐based  system’s  phase  diagram[178,  179]  includes  (PbTe)‐(Bi2Te3),  (PbTe)‐(Bi2Te3)2,  (PbTe)‐
























also worth mentioning  that when  x  > 1,  the  layering motifs  are not  as  above.   With  the majority of 





  The  identification and subsequent purification attempts  in  this Sn‐Bi‐Te system have proven a 




truly exist.   With  slow equilibration of  the compounds[180] and  several of  them  incongruently melting, 





It  is  predicted  that  SnBi2Te4 melts  congruently  between  843  K  and  873  K,
[181]  which  is  reasonably 
consistent  with  empirical  data  contained  herein.    On  the  contrary  SnBi4Te7  as  shown  above melts 
incongruently around 863 K, where  it  reacts  into SnBi2Te4 and  liquid – an occurrence  consistent with 





  With respect  to  literature‐based  thermoelectric properties, Seebeck measurements were used 






From the few studies on TtBi4Te7 that contain all of S , σ , and  , thermoelectric figures of merit were as 














  Showing  literature predictions of congruent melting  in this system for most of the  investigated 
ternary compounds speaks well for the synthesis experiments that would attempt to optimize heating 
schemes and phase‐purity  for  these  compounds.   Though  current experiments  in  the  literature  imply 
fast‐cooling for the purposes of completing the known ternary phase diagrams, single phase samples of 
each  ternary  compound  should  feasible  following  similar  techniques.    With  the  complex  layering 
schemes predicted by  crystallographic  studies on  this  series as well as  the mass differences between 
these layers, the structures show excellent potential with respect to thermoelectric performance – likely 
this  includes  lower  ,  as ph appears  in  the  range of  (5.5 – 10)·10‐3 W∙cm‐1K‐1.[194]   Should additional 
elements  be  incorporated  into  this  structure,  additional  size‐variance  may  further  improve  this 









previously.   Compounds  in this section  (Section  III) were mostly synthesized between 1 g and 1.5 g to 
ensure accurate weighing  for all  samples  including  those with  small quantities of dopants.   Elements 
were weighed and placed directly  in quartz tubes for vacuuming and sealing and were then ramped  in 
manual and programmable furnaces to 923 K where samples were left to homogenize in the melt for up 









 As  highlighted  on  the  above  diagram,  the  patterns  are  best  distinguished  by  their  varying  [0 0 z] 
reflections that are unique in 2  for each member of this system including an intense peak to the left of 
the major peak:  Sn2Bi2Te5 – (0 0 4), 20.1°; SnBi2Te4 – (0 0 9), 19.1°; SnBi4Te7 – (0 0 5), 18.4°; SnBi6Te10 – 




also differ  in 2  there, while the rest of their patterns are virtually  identical to the others.   This peak 
appears  to  shift  leftwards as  the  ratio of x :y  in  (SnTe)x(Bi2Te3)y decreases.   The  rest of  the pattern  is 
difficult to distinguish, albeit all peaks to the left of the major (  100 %) peak do shift slightly according 
to the differing‐layer motifs, most intensities are near‐zero; similar circumstances arise for a small, wide 
peak  near  53  –  57  2 .    Though  no  impurities  (i.e.  oxides,  etc.) were  found  on  production  of  these 
samples, additional reheats were routinely necessary as most  ingots would emerge as mixtures of two 
to  four  of  the  (SnTe)x(Bi2Te3)y  compounds  (Table  7.1).    All  reflections were  indexed  through  previous 
crystal  data  of  Tt  = Ge  or  Pb,  and  experimental  lattice  parameters  for  each were  adjusted  through 
powder  X‐ray  refinements.    Experimental  peak  positions  were  initially  matched  through  software 
replacements of Ge/Pb with Sn, followed by calculation of the modified pattern. 
Table 7.1  XRD result summary for binary compounds and the Sn‐Bi‐Te system. 




Bi2Te3  x = 0;   y = 1  15    Bi2Te3  Bi2Te3 
SnTe  x = 1;   y = 0      SnTe  SnTe 
SnBi2Te4  x = 1;   y = 1  21  843  SnBi2Te4  SnBi2Te4 
SnBi4Te7  x = 1;   y = 2  12  823  SnBi4Te7  SnBi4Te7 + 
SnBi2Te4 

























were  inconclusive, this  implies the sample may have decomposed  into SnBi6Te10/SnBi4Te7 and Bi2Te3 – 
hence  the  much  lower  665  K  peak  –  after  melting.    EDX  data  was  also  collected,  verifying  the 
stoichiometric  ratios  for  samples  within  an  acceptable  ±5  %	 of	 predicted	 elemental	 ratios.    Each 
compound studied  in  the  (SnTe)x(Bi2Te3)y ternary system can be  found recorded  in Table 7.1 along with 








Studies  in  this  work  however  have  produced  single‐phase  p‐XRD  patterns  for  Sn2Bi2Te5,  fit  with  a 
Ge2Bi2Te5 ( 3 1) pattern
[198] during phase studies.  Sn2Bi2Te5 was produced stoichiometrically, but can 












the  following  chapters  respectively.    SnBi6Te10,  showed  distinct  software  problems  due  to  its most 
accurate model having c  120 Å, – the LeBail refinement was eventually successful with high damping 
















[169]  2402.28  3   4.395(1)  30.44(1)  509.21  3  – 
SnTe[199]  985.24  3   6.317(1)  6.317(1)  252.08  4  – 
SnBi2Te4  1047.16  3   4.423(2)  41.82(2)  708.5(9)  3  5.55 \ 9.64 
SnBi4Te7  1854.86  3 1  4.4037(1)  24.0671(4)  404.19(2)  1  3.57 \ 4.16 
SnBi6Te10  2737.08  3   4.3835(9)  102.42(2)  1704.3(9)  3  5.13 \ 7.85 
Sn2Bi2Te5  1293.34  3 1  4.415(1)  17.635(5)  297.7(2)  1  4.41 \ 6.45 
a	RP	 	|yo	‐	yc|	/	|yo|	 	 b	RB	 	|Io	‐	Ic|	/	|Io|	
All  refinements  show excellent  to  very good  fits based on  their R  values which  suggests  the general 
motifs mentioned above and more so, the suggested models and space groups from Tt = Ge, Pb appear 





(SnTe)x(Bi2Te3)y,  few  documents  regarding  the  electronic  structure  accompany  these.   One  exception 
however,  compared  two  different models  of  PbBi4Te7,  and  GeBi4Te7  to  a  generic  band  structure  of 
Bi2Te3, which describes PbBi4Te7
[200] as having  identical band structure characteristics with a wider gap 
and an additional Pb 6s  contribution  in  the  valence band.   The  results  yield a weaker Bi–Te bonding 
interaction,  but  also  additional  phonon  scattering  abilities  because  of  the  presence  of  Pb.[201]  
Calculations  of  the  electronic  structures  of  SnBi2Te4,  SnBi4Te7,  SnBi6Te10  and  Sn2Bi2Te5  executed  via 















the  contributions below  the  Fermi  level  followed by Bi‐s  and  Sn‐s  respectively  –  as  above,  the  extra 
contribution discussed by Imai and Watanabe[201] in PbBi4Te7.  The conduction band is a broad mixture of 
Sn‐p, Bi‐p, and Te‐p orbitals which due to covalent interactions, are also strongly present in the valence 




level,[204] which may have  led to further property  improvements and/or  interesting behaviours.   As can 
be seen from the DOS	 calculations performed (Figure 7.4), removal of a small quantity of electrons from 











186,  194]    SnBi2Te4 was  first  reported  as  a  p‐type  semiconductor with  a maximum  Seebeck  coefficient 




and p‐type carriers – this was not observed  for the  linear SnBi4Te7 curve  (~2.51 W∙m
‐1K‐1).[194]   Studies 
performed on SnBi4Te7 yielded different results for the hypothetically stoichiometric ternary (V∙K‐1 at 
room  temperature):   S  =  ‐45;[194] S  =  ‐105;[183] S  =  ‐92;[186] S  = +100[205] V∙K‐1.   This  is  likely due  to a 
very  sensitive  carrier  concentration:    For  example  Sn0.995Bi4Te7  exhibited  S  =  ‐30  V∙K‐1,  whilst 
Sn0.99Bi4Te7  was  found  to  possess  S  =  +88  V∙K‐1  also  at  room  temperature.[186]    The  same  studies 
showed a room temperature   value between 200 and 500 ‐1cm‐1. 
  Those  compounds  determined  to  be  pure  phase  via  XRD were  examined  for  thermoelectric 
properties via the ZEM instrument and in certain cases, the Anter thermal conductivity setup.  Pellets of 
dimensions 10×2×2 mm3 (ZEM) and cylinders of 8 mm diameter and 1 mm length (Anter) were pressed 
and  annealed  at  723  K  for  12  hours,  yielding  densities  around  85  %  of  the  theoretical  densities.  
Measurements followed for temperatures up to 673 K. 
  Upon examination of the annealed ternary samples,  it can be seen that all samples are p‐type 
semiconductors  from  their  positive  Seebeck  values.    This  is  a  somewhat  unexpected  occurrence  as 
essentially all preceding literature reports n‐type conductance at some temperature however, it can be 
rationalized  as  potential  Te‐loss  (i.e.  SnBi2Te4‐x)  due  to  the  higher  vapour  pressure  of  Te;  like  all 
elemental samples sealed in a low‐pressure tube, the heat from the torch is capable of causing elements 
to  volatize  during  sealing.    Reproducibility was  still  reliable with  repeat measurements  on  the  same 
pellets and occasionally, different  reaction  trials with  identical  stoichiometry.    SnBi4Te7 and  SnBi6Te10 
show a maximum Seebeck coefficient of ~116 – 125 V∙K‐1 at 325 K, as seen below in Figure 7.5.  SnBi2Te4 









Seebeck coefficient, after which all ternaries show a gradual  increase  in conductivity.   Though  it  is not 
obvious  in Sn2Bi2Te5 due to the range of the measurement, one can observe a reduction of  its slope  in 
the last two measured points that is consistent with the other three compounds.  A decreasing electrical 
conductivity  is  evidence  of  a  constant  or  even  decreasing  quantity  of  charge  carriers,  as would  be 
observed in a metallic substance.  The increasing slope of electrical conductivity may be recognizable in 
the  thermal  conductivity measurements  as well.    In order  to  further  validate  the  likely  change  from 
extrinsic to  intrinsic behaviours, an extended σ	 measurement was performed on SnBi4Te7.   The pellet 
was measured  on  the  home‐made  setup  from  320  K  to  5  K  and  back  with  V measurements,  all 
averaged.  The result was a straight line from 600 ‐1cm‐1 (7 K) to 292 ‐1cm‐1 (320 K) which showed that 












  Upon  examination  of  the  power  factor,  S2σ,  one  observes  the  same  shape  as  the  Seebeck 
coefficient with maxima at similar temperatures.   SnBi4Te7 and SnBi6Te10 show nearly the same power 
factor, with SnBi4Te7 slightly  larger as  it displays a greater Smax and slightly higher σ ; respectively their 
maximum power factors are 4.3 and 3.3 W∙cm‐1K‐2.  The largest power factor is found for SnBi2Te4 with 
7.7 W∙cm‐1K‐2 and with its lower, more gradual increase in S , Sn2Bi2Te5 also shows a good power factor 







SnBi2Te4.   These  results are depicted  in  Figure 7.6 as  solid points.   Thermal conductivity  trends are  the 
same  as  the  electrical  conductivity:  SnBi2Te4  is  the  largest  value,  followed  by  SnBi4Te7,  and  closely 
followed  by  SnBi6Te10.    The  hollow  points  on  the  chart  depict  " " ,  by  utilizing 
Wiedemann‐Franz  law(1.2.3):  el ,  with  L	 	 2.45∙10
‐8 WK‐2  –  the  original  value,[29]  not  an 
unreasonable estimate though doped PbTe was determined to have L	  2.07∙10‐8 WK‐2[30] at the lower 
250 K.   Not depicted on the above figure, the electrical contribution will be of  identical shape to σ	 in 
Figure 7.5, though this is implied by the nature of the Wiedemann‐Franz law.  In this particular case, " " 
is  shown  in  quotation marks  because  it  is  unrealistic  to  yield  phonon  contributions  that  continually 
increase over the full range of this measurement – for a more accurate statement, one might consider 
  for  the  true  “left‐over”  thermal  contributions.   Many  bismuth  telluride  derivatives 
78 
 
show movement  from both n‐ and p‐type carriers when heated past a certain point[28] –  in  this case, 
likely ~480 K – which  causes a  faster drop  in ZT  (tail end of  Figure  7.6’s  right‐hand plot).   Nano‐scale 
alterations on Bi2Te3 (hot‐pressed ball‐milled samples) for example,
[122] are being utilized as an approach 
to  suppress  the  bipolar  effect  and  increase  ZT.    After  engagement  of  the  bipolar  contributions  (or 
potentially  Te‐deficiencies),  one  notices  a  large  increase  in  thermal  conductivity  and  presumably  a 
greater rate of change for S  moving from positive towards negative values.  At this point however, the 
bipolar  contributions  cannot  be  separated  from  each  other,  though  experimental  setups  have  been 
derived to specifically measure   – a logical future approach. 
  Using  a  6th  order  polynomial  fit  to  merge  thermal  data  with  power  factors  at  the  same 
temperatures, ZT  can be calculated for the three major ternary compounds of interest.  As can be seen 
from  Figure  7.6,  the  figure  of  merit  curves  show  very  similar  shape  and  ordering  to  that  of  the 
experimental Seebeck coefficients.   SnBi2Te4 shows the  largest ZT  at 383 K with 0.33.   SnBi4Te7 shows 
its greatest value at 298 K with 0.27, and SnBi6Te10 shows the smallest ZT  at 324 K with a value of 0.15. 
7.4. Summary	and	Conclusions	
  With  the  full  ZT  values  for  three  ternary  layered  tin  tellurides,  it  can  be  seen  that  SnBi2Te4 
shows  the  greatest  ZT  =  0.33  at  383  K.    The  measured  SnBi4Te7  and  SnBi6Te10  compounds  show 
maximum  values  closer  to  room  temperature,  making  them  potentially  more  valuable  towards 
thermoelectric  cooling  applications  as  opposed  to moderate‐temperature  automotive  applications or 
high‐temperature  space  exploration  applications.    With  these  three  compounds  it  appears  some 
potential disadvantages arise –  likely due to Te‐loss during sample preparation (i.e. SnBi2Te4‐x) – which 
would make the associated thermoelectric properties drop much  faster than expected, either outright 
lowering  ZT  or  pushing  its maximum  value  towards  lower  temperatures.    Success  could  be  better 
achieved  by  taking  steps  to  suppress  the  evident  bipolar  conductivity  in  SnTe‐(Bi2Te3)y  samples.    All 
compounds are narrow‐gap p‐type semiconductors with variations on the Bi2Te3‐type layering schemes 
and plate‐like  crystals.   The  simple  layered  compounds  can be easily made pure phase  from  the  raw 















other  three  compounds  are  either  non‐existent  or  occurring  at  a  higher  temperature  then  currently 
explored.  Further investigations including p‐type doping with Ga or Tl, for example, or encapsulation of 







  Zhukova et al.[193] discovered the crystal structure of SnBi2Te4  in 1971, solved  in  3  having a 
unit cell of 4.41×4.41×41.51 Å3.   This structure  is a  layered variant of the Bi2Te3‐type crystal structure, 




then  trans,  each  unit  cell  is  comprised  of  three  blocks.    While  several  models  propose  a  mixed 



















of  heavy‐element  layered  structures,  one  is  left  with  numerous  queries  including  structure  and 
improvement of  its properties.    In 2010, similar studies were also  investigated  in the Kleinke group[189] 
on  the  sister  compound  PbBi2Te4  with  information  regarding  the  phase  range,  XRD  studies,  and 
thermoelectric properties.  Such studies as understanding the compound’s phase range and attempts at 
doping  to  optimize  charge  carrier  concentrations  will  greatly  aid  in  a  thorough  understanding  of 
SnBi2Te4.   Through  the gathering of crystallographic and DFT  information on  this  system, one aims  to 












  Attempts  throughout  this work  to  obtain  a  single  crystal  of  SnBi2Te4 were  generally  in  vain 
despite numerous strategic attempts including cooling rates of 1 °/hr near its melting point, various salt 














site  of  the  crystal  resulted  in  a  negative  occupancy  factor  for  Sn,  such  that  the  site  (Table  8.4) was 
assumed  to  include  heavier  atoms.    Refinements  converged  smoothly  without  showing  any 
abnormalities.     


























Formula  SnBi2Te4  SnBi2Te4  SnBi2Te4  Sn1.4Bi1.6Te4 
a (Å)  4.40374(6)  4.40369(5)  4.40372(5)  4.40371(4) 
c (Å)  41.6042(8)  41.6047(6)  41.6043(6)  41.6044(6) 
V (Å3)  698.730(13)  698.73(1)  698.73(1)  698.727(9) 
RP
c \ RB
d 0.066 \ 0.064  0.0516 \ 0.0483  0.0509 \ 0.0542  0.0492 \ 0.0461
% Sn – M(1)  1.000  0.333  0.800  0.74(2) 
(00z) – M(2)  0.4303(1)  0.43093(8)  0.4295(1)  0.42941(8) 
% Sn  0.000  0.333  0.100  0.32(2) 
(00z) – Te(1)  0.13886(8)  0.13719(7)  0.13813(7)  0.13683(9) 
(00z) – Te(2)  0.2908(1)  0.2842(1)  0.2903(1)  0.2891(2) 
    c RP = Σ|yo - yc| / Σ|Yo|           
d RB = Σ|Io - Ic| / Σ|Io| 
  This demonstrates that these M sites exhibit preferences for Sn on the M(1) site and Bi on the 
M(2) site, but are not likely ordered entirely as such.  Nevertheless, with the current model one can only 
use  these  observations  to  speculate;  Sn1.4Bi1.6Te4  is  impractically  off‐stoichiometry  (namely  due  to 
problems  with  the M(1)  Ueq  upon  attempted  refinement)  for  a  SnBi2Te4  refinement.    Utilizing  the 




  The phase  range  for SnBi2Te4 was studied  in order  to determine not only  the  flexibility of  the 
structure’s stoichiometry but to verify the additional phases in the system, including possible secondary 
phases and any potential unknown compounds in the Sn‐Bi‐Te phase diagram.  The studies thusly aim to 






Target  x  Primary XRD Phase  Additional Phases 
Sn0Bi3Te4  0  Bi2Te3  Bi4Te5 
Sn0.2Bi2.8Te4  0.2  SnBi6Te10  – 
Sn0.4Bi2.6Te4  0.4  SnBi4Te7  – 
Sn0.6Bi2.4Te4  0.6  SnBi4Te7  SnBi2Te4 
Sn0.8Bi2.2Te4  0.8  SnBi2Te4  SnBi4Te7 + SnBi6Te10 
Sn1Bi2Te4  1.0  SnBi2Te4  – 
Sn1.2Bi1.8Te4  1.2  SnBi2Te4  – 
Sn1.4Bi1.6Te4  1.4  Sn2Bi2Te5  SnBi2Te4 
Sn1.6Bi1.4Te4  1.6  Sn2Bi2Te5  – 
Sn1.8Bi1.2Te4  1.8  Sn2Bi2Te5  SnBi3Te4 + Sn3BiTe4 
Sn2Bi1Te4  2.0  Sn2Bi2Te5  Sn3BiTe4 






















R Fo a	\	Rw Fo2 b	 0.0278 \ 0.0635 















Atom  Site  x  y  z  Ueq[Å2]  Occ. 
Tl1  3b  0.3333  0.6667  0.1667  0.0230(2)  0.11 
Sn1    0.3333  0.6667  0.1667  0.0230(2)  0.46 
Bi1    0.3333  0.6667  0.1667  0.0230(2)  0.43 
Tl2  6c  0  0  0.07168(5)  0.0234(10)  0.12 
Sn2    0  0  0.07168(5)  0.0234(10)  0.1 
Bi2    0  0  0.07168(5)  0.0234(10)  0.78 
Te1  6c  0.3333  0.6667  0.03095(2)  0.0172(2)  1 
Te2  6c  0.6667  0.3333  0.121827(17)  0.0159(2)  1 
       




values  for  the crystal however, demonstrate  that  this model  is also agreeable with  the single crystal’s 
obtained reflections. 
  For phase‐pure samples of varying Sn:Bi ratios x = 0.8; 0.9; 1.0, ZEM measurements were taken 
to  observe  changes  in  S   and  σ	 values.    As  can  be  seen  from  Figure  8.2,  the  original  SnBi2Te4  and 
Sn1.1Bi1.9Te4 show Seebeck coefficient values that are nearly  identical except for the slight shift  in Smax 
towards  higher  temperatures.    The  stoichiometry  Sn1.2Bi1.8Te4  however,  shows  a  significantly  lower 
Seebeck  coefficient with  an  Smax  value  approximately 100 K  further  than  its  counterparts.    This,  like 











Upon examination of  the electrical  conductivity data, again  the  two  compounds of  lesser  Sn  content 





model SnBi2Te4.   In this case, the standard LMTO method, used  in most of the work herein, was run  in 
parallel to WIEN2k,  in a series of comparisons.   One  is thusly able to observe the differences not only 
between the muffin tin approximation and full augmented plane wave approximation, but additionally 












valence band  immediately after the Fermi  level, where GGA  (with SOC) predicts a sharp DOS	 and the 










studies  in Chapter	7,  SnBi2Te4 with  its narrow band  gap,  reasonable  Seebeck magnitude  and heavy 
atoms  is  in  good  standing  for  optimization.    Likewise,  the  phase  range  experiments  support  the 
material’s ability  to host atoms of varying concentrations.   Little  is known with  respect  to  the doping 
potential of SnBi2Te4 with the possible exception of a study on Te‐doped PbSb2Te4, showing a marginal 
increase in S  and decrease of σ .[208] 
  Studies  done  by,  for  example,  Heremans  et  al.[104]  and  Gelbstein  et  al.[190]  show  the  unique 
potential of the triel (Tr) elements generating impurity states in the band gap and Fermi level pinning – 
since  triel  elements  are  often  Tr3+,  their  introduction  to  the  Sn2+  site  should  lead  to  a  one‐electron 
difference  in  counting.    It  should  also  be  noted  the  tendency  for  Tl+  and  in  certain  cases,  In+  as  a 
possibility.   
8.3.1. Synthesis	and	Structural	Analysis	
  As  expected,  all  samples  in  this  system  can  be  synthesized  from  the  elements  and  doped 
samples were no exception.   The dopants utilized were as  follows: Ga: 99.999 %,  ingot  (metals basis), 
ALFA  AESAR;  In:  99.999  %,  ingot  (metals  basis),  ALFA  AESAR.    Substituents  have  a  wider  range  of 
elements  for  the  Bi  site  including  Ga  and  In,  but  also  the  following:  Tl:  99.99 %,  granules  1‐5mm, 
ALDRICH; Nb: 99.8 %, powder  ‐325 mesh, ALFA AESAR;   Ta: 99.98 %, powder  ‐100 mesh, ALFA AESAR.  
Upon  their  removal  from  the  furnaces, many  samples were  inhomogeneous  and  required  grindings 
followed by sintering at 843 K for approximately ten days up to a maximum of three reheats.  Utilizing 
either dopant, samples were synthesized according to TrxSn1‐xBi2Te4 with increments of x = 0.01 until x = 





















[193]  3   4.411  41.51099  699.47  3   \  
–––––––  ––––––  –––––––  –––––––  –––––––  –––  ––––––– 
Ga0.02Sn0.98Bi2Te4  3   4.402(1)  41.66(1)  699.1(5)  3  4.40 \ 7.73 
Ga0.07Sn0.93Bi2Te4  3   4.395(2)  41.77(2)  698.7(9)  3  7.85 \ 8.05 
In0.02Sn0.98Bi2Te4  3   4.394(2)  41.62(2)  696.1(7)  3  5.42 \ 6.89 
In0.07Sn0.93Bi2Te4  3   4.4041(8)  41.590(7)  698.6(3)  3  5.16 \ 7.67 









Ga0.02SnBi1.98Te4  3   4.3961(3)  41.644(2)  696.99(9)  3  3.98 \ 6.59 
Ga0.05SnBi1.95Te4  3   4.37259(8)  41.3911(8)  685.35(2)  3  4.00 \ 5.61 
In0.05SnBi1.95Te4  3   4.375(1)  41.39(1)  686.0(6)  3  6.08 \ 7.45 
In0.07SnBi1.93Te4  3   4.3966(2)  41.584(1)  696.12(5)  3  3.70 \ 4.18 
In0.15SnBi1.85Te4  3   4.37380(7)  41.4294(7)  686.37(2)  3  3.48 \ 5.21 
Tl0.05SnBi1.95Te4  3   4.39009(6)  41.5146(7)  692.91(1)  3  3.81 \ 4.73 
Nb0.05SnBi1.95Te4  3   4.4012(2)  41.627(2)  698.29(8)  3  4.29 \ 7.81 
Ta0.05SnBi1.95Te4  3   4.387(1)  41.56(1)  693.0(6)  3  6.08 \ 6.81 
a	RP	 	|yo	‐	yc|	/	|yo| b RB 	|Io ‐ Ic|	/	|Io|





  Via  the  standard  LMTO  software,  predictions  of  the  quaternary  SnBi2Te4  samples  could  be 
performed and compared to one another.   Of these calculations, several were selected and presented 
below  in Figure 8.4  including a comparison of three triel elements on the Bi site, followed by  increasing 
[Ga] on the Sn site and Bi site respectively.  Calculations were run on a basis of 1000 evenly dispersed k 










the band gap, whilst  the  In  states occur at  the bottom end of  the conduction band with a  significant 
reduction  in  the  band  gap  –  one  might  expect  improved  electrical  conductivity  from  this  type  of 











up  to  673  K  on  the  ZEM  instrument  with  pellet  densities  of  ~85  %.    Samples  were measured  for 
reproducibility by taking 2 – 5 points on the same pellets with occasional second or third measurements.  
It should be noted that, simply measuring cold‐pressed samples  led to very erratic results  including n‐
type  conductivity.   Due  to  the  extremely  large  quantity  of  samples,  only  selected measurements  on 
annealed samples will be shown or discussed. 
8.3.3.1. 	 Doping	Samples	
  Since each Tr element  in [Tr]xSn1‐xBi2Te4  is assumed to have one  less valence electron than Sn, 
the  initial hypothesis  is that the Seebeck coefficient should become more positive with  increasing [Tr].  
The electrical conductivity  is  then expected  to decrease.   Examining Figure 8.5, Ga shows a negligible 




dropping with  increasing Ga content, 0.07 Ga  then  reaches  the  lowest value of 416 ‐1cm‐1 at 526 K.  
The  electrical  conductivity  of  the  In‐based  samples  do  not  show  any  trends  in  the  first  half  of  the 
temperature  range,  but  consistently  shows  lower  conductivity.    In  the  last  100  degrees  of  the 
measurement however, one notices that again with the exception of 0.01 In, the trend here shows 0 > 








maximum  value  of  7.8  W∙cm‐1K‐2  is  obtained  at  412  K.    Any  form  of  doping  attempted  lowers  the 
magnitude of the PF  similarly for both Ga and In trials.  The doped magnitudes display no logical order.  





Measurements  on  selected  thermal  conductivity  pellets  reveal  that  there  is  little  change  in  the 

















  Substitution  reactions were  also  synthesized  according  to  [Tr]xSnBi2‐xTe4,  Tr  =  Ga,  In,  Tl  and 
[V]xSnBi2‐xTe4, V = Nb, Ta.  Samples were prepared as the reactions above.  Substitution of the Bi atoms 
allows  for  potential  atom  size  differences whist maintaining  the  compound’s  initial  electron  counts.  
Ideally, the procedure would lower the thermal conductivity properties whilst keeping the power factor 
reasonably high. 
  The ZEM  results  for selected sample measurements are contained below  in  Figure 8.8 with  the 
heavy elements displayed  in  separate graphs  for ease of data‐interpretation.   The  lighter  substitution 
elements Ga and In are displayed in the bottom half of the figure with SnBi2Te4 for comparison.  Unlike 
the  previously  discussed  doped materials,  almost  all  Seebeck  coefficients were measured  as  smaller 
than SnBi2Te4.   The  lowest S  values are found with x = 0.05 Tr, each of which has essentially the same 
magnitude at room temperature: ~65 V∙K‐1.  It is quite clear from the diagrams that all measurements 








  Since  there  is  no  understandable  order  in  either  the  Seebeck  or  electrical  conductivity  from 
these plots, one is pigeonholed into observing only the magnitude of the power factors shown above.  In 
short, the ternary compound is still the highest magnitude measured, with a maximum power factor of 
~8 W∙cm‐1K‐2  (380 K) with Ga0.05SnBi1.95Te4  following closely with ~7.5 W∙cm‐1K‐2  (440 K) due  to  the 
suspiciously high  1180 ‐1cm‐1 at room temperature.  Nevertheless, it can be seen that the general 
trend for additional triel/V elements leads to a reduction of the compound’s performance. 












  The  figures of merit  from  this  study  show  a decrease with  any  attempted  substituent  in  the 
structure.   The  large  increase  in 	 in  the case of Ga0.05SnBi1.95Te4  for example, demonstrates how  the 












quite  probable  that  the  impurity  elements  as  well  as  Sn/Bi  are  mixed  randomly  throughout  the 
compound.   This could be thought of as,  for example,  (Tl, Sn, Bi)3Te4 which  is similar to the suggested 












number of charge carriers.   The  following calculations  therefore help gain  insight  into  the quantity of 











simple  calculation  (i.e.  ∙ )  where    are  the  vacancies,  one  would  also  find  1.25∙1020 
carriers/cm3.  With this knowledge, one can also predict from the rightmost image that the Fermi level in 
the  experiment’s  DOS   should  lay  near  ‐0.25  eV  as  a  slightly  deficient  conduction  band.    Thus,  the 








sites  have mixing  although  the modelled  Bi  site  (6c)  still  has  a  strong  preference  for  heavy  atoms 




elements on  the Bi  site were  successful – as  indicated by  the  LeBail data,  the properties  showed no 
logical trend though the figure of merit in each case was reduced below that of the original ternary.  This 
is largely due to a general reduction in σ	 with a simultaneous increase in 	 – namely, el.  Calculation of 




is stable and easily annealed at 843 K,  it  is a good candidate for hot pressing to further  improve pellet 
density and therefore thermoelectric properties.  Likewise, a key observation with the current pellets is 
a  dominant  bipolar  effect  taking  place  beyond  380  K  which  if  supressed,  could  result  in  a  drastic 
improvement of  the properties.    This would  involve  studies  aimed not only  at pellet  anisotropy, but 
what charge carriers originate from what crystallographic site.  I‐doping on the Te site for example has 
begun  in parallel to this work  in attempt to explain the  lack of trends.    It  is also known that grain size 
reduction  via  ball‐milling  can  potentially  make  great  improvements  to  the  properties,  granted  the 








  Much  like  their  SnBi2Te4  counterpart,  SnBi4Te7  and  SnBi6Te10  have  aroused  interest  in  the 
thermoelectric field for their likeness to Bi2Te3 and complex layering motifs.  Whist the point was made 
in  Chapter	 7,  their  mysterious  formation  scheme  makes  the  syntheses  challenging  –  hence  the 
available literature only pertains to phase ranges and diagrams.  Nevertheless it was shown that both of 
these compounds could be produced phase‐pure and each had measureable properties comparable to 
each other.   With respect to the  individual compounds, do their more complex  layering arrangements 
benefit more suitably from doping/substitution experiments than SnBi2Te4?  
9.1. Synthesis	and	Structural	Analysis	
  Compounds were  synthesized according  to 7.2 and were weighed  to a minimum precision of 
±0.0005 g.   While  it was necessary  to optimize  the heating  conditions  for  these  systems,  the  smaller 
phase ranges make stability and pure phase samples difficult to achieve.   All  layered compounds were 
heated  to 923 K  to ensure a homogeneous melt  followed by  their  respective optimizations:   SnBi4Te7 
was  cooled  to  823  K  quickly  followed  by  annealing  for  100  hours,  then  it  was  cooled  to  room 





of some Bi atoms was also tried with Ga,  In, Tl, Nb, and Ta with 0.00 ≤ x ≤ 0.25  in  increments of 0.05, 
including additional reactions 0.01, 0.02, …, 0.04. 
  If designated pure phase via XRD,  selected  samples were examined by DSC/TG and EDX.   For 
example the following data over several crystalline spots were collected: Ga0.05Sn0.95Bi4Te7 (0.5, 8.9, 32.9, 
57.7  at‐%).    It was  found  in  several  cases  that Ga was  over‐estimated  by  3  or  4  at‐%  likely  due  to 
integration errors (i.e. small Ga‐Ka with Bi‐Ll and augmented background).  In the case of the attempted 












Sn atoms are green, and Te atoms are  red;  to better  visualize  the metal–Te bonding,  the unit  cell  is 
represented threefold along the a direction.   The Te–Te distance separating the  layers  is 3.26 Å which 
occurs twice in the unit cell, separating the Bi2Te3‐type layer from the seven atom layers containing Sn.  




















Ordered  Even Mixing  Partial Mixing  M Sites Free 
Formula  SnBi4Te7  SnBi4Te7  SnBi4Te7  Sn0.93Bi4.07Te7 
a (Å)  4.402(1)  4.402(1)  4.402(1)  4.402(1) 
c (Å)  24.066(5)  24.066(5)  24.066(5)  24.066(5) 
V (Å3)  403.8(3)  403.8(2)  403.8(2)  403.8(2) 
RP
c \ RB
d 0.0841 \ 0.1042  0.0819 \ 0.1005  0.0820 \ 0.1005  0.0814 \ 0.1000
% Sn – M(1)  1.0000  0.3333  0.800  0.65(9) 
(00z) – M(2)  0.8329(6)  0.8282(3)  0.8332(4)  0.8330(5) 
% Sn  0.0000  0.1665  0.100  0.35(9) 
(00z) – M(3)  0.5873(7)  0.5862(4)  0.5873(4)  0.5877(4) 
% Sn  0.0000  0.1665  0.00  0.14(7) 
(00z) – Te(1)  0.5  0.5  0.5  0.5 
(00z) – Te(2)  0.0725(7)  0.0851(5)  0.0742(5)  0.0761(8) 
(00z) – Te(3)  0.2435(5)  0.2502(6)  0.2423(4)  0.2417(6) 
(00z) – Te(4)  0.334(1)  0.3433(4)  0.3340(6)  0.3335(8) 
 c RP = Σ|yo - yc| / Σ|Yo|           
d RB = Σ|Io - Ic| / Σ|Io| 
  Refining  the  Sn/Bi  occupancies,  as  described  previously  for  the  SnBi2Te4  case,  yielded 
considerable mixing for the M(1) and M(2) sites of the "SnBi2Te4 block", and in many cases, exclusively Bi 





bond  lengths  as  follows:    Bi(3)–Te(1)  =  3.30(1)  Å;    Bi(3)–Te(4)  =  3.16(2)  Å;    Bi(2)–Te(3)  =  3.14(1);   
Bi(2)–Te(3) = 3.41(2) Å;  Sn(1)–Te(2) = 3.08(1) Å, comparable to that depicted in Figure 9.1. 
9.2.1. Structural	Studies	towards	Triel	Inclusions	
  Overnight  measurements  taken  on  variants  of  SnBi4Te7  were  performed  to  prove  that  the 
additive elements were successfully incorporated into the crystal structure.  Selected LeBail refinements 
on various Ga and In based reactions are tabulated below in Table 9.2 utilizing the cif generated by GSAS 














*  3 1  4.4037(1)  24.0671(4)  404.19(2)  1  3.57 \ 4.16 
Ga0.02Sn0.98Bi4Te7  “  4.402(1)  24.065(5)  403.8(2)  “  6.64 \ 9.32 
Ga0.10SnBi3.90Te7  “  4.38944(8)  24.0236(5)  400.853(9)  “  4.65 \ 7.97 
In0.05SnBi3.95Te7  “  4.3918(8)  24.013(5)  401.1(2)  “  3.77 \ 5.42 




Three  selected  refinements on different  sites and elements highlight  the differences  in unit  cell  sizes 
found  and  prove  the  successful  incorporation  of  elements  into  the  crystal  structure.   One  can most 
easily notice the differences by looking at the volumes of each crystal structure.  Every LeBail refinement 








[Tr] to be calculated on the Sn site.   Though the original ternary was refined  in  3 1, the process of 














far right of Figure 9.2, shows  lower energy states than  In because of relativistic effects.[103, 104]   Through 
the  increase of Ga on the Bi site, one observes an additional state per Ga  inclusion which can be seen 
above, moving  from Ga0.25SnBi3.75Te7  to Ga0.5SnBi3.5Te7 and observing  the energies  immediately above 
the Fermi  level.   Based on  the DOS   calculations here, one perceives what  can be  called deep defect 
states  (DDS)[103]  in the band gap from hybridized Tr‐s and Te‐p orbitals (whose counterparts are found 
around  ‐5  eV  as  another  localized  DDS)  which  pin  these  states  near  the  Fermi  level  and  imply 
























level  pinning  in  effect.    The  electrical  conductivity  values  displayed  as  dashed  lines  below  show 
essentially the same behaviour as the Seebeck coefficient  in terms of the ordering of the compounds.  
Based on  the majority of  the  results obtained, one can conclude  that a systematic  increase  in dopant 
content  lowers  the  conductivity  suggesting  that  SnBi4Te7  is near  its maximum p‐type  charge  carriers.  
Several outliers  in each case (Ga versus In) were found to counteract this conclusion; typically three of 






















  The  dimensionless  figures  of  merit  for  the  doped  SnBi4Te7  compound  show  a  decrease  in 
magnitude from 0.26 (SnBi4Te7) to below 0.16 (0.10 Ga).  The values were calculated by fitting the power 
factors with a sixth‐order polynomial and combining it with the 	 data as per the ZT  formula.  Ga trials 
indicate  that more  gallium  further  decreases  the  figure  of merit  and  In  trials, while  less  indicative 
systematic reduction, still prove that added dopants have a hampering effect on ZT.  It is noteworthy to 
observe  that  due  to  its  significantly  lower  thermal  conductivity  combined  with  a  relatively  trivial 
decrease  in  power  factor,  small  quantities  of  Ga  in  this  structure  actually  lead  to  an  overall 











Substitution  experiments  paint  a  picture  of  charge  carriers  randomly  distributed  across  Sn,  Bi,  and 
maybe Te sites displaying the same bipolar conductivity discussed in Chapter	7.  Searching for trends in 
the electrical conductivity, shown above  in the top  left and right of Figure 9.5, shows  little evidence  for 
logical  changes  –  though  the majority  of  samples  indicate  that  additional  triel  elements  lower  the 
electrical conductivity beyond that of the ternary (~300 ‐1cm‐1 at room temperature).  Should the DOS	
calculations serve correct, one may be observing near‐similar n with oppression of the mobility factor, 







Most  Seebeck  coefficients measured  are  essentially  the  same with  values  around  125  V∙K‐1,  but  it 
should be noted that all thallium‐based trials reduce S , likely due to its larger relativistic effects and/or 




  The  first study  towards nanoscopic  improvements was performed on a quaternary ZEM pellet 
via  an  extended  SEM/EDX  scanning  period  to  verify  homogeneity  and  therefore  determine  if  any 
sections of the pellet’s surface showed non‐uniform elemental distributions (i.e. matrix encapsulation).  
Such  a  study  can  determine  if  Ga  is  concentrating  on  various  portions  of  the  surface,  such  as  the 






  TEM  studies  were  also  carried  out  at  McMaster  University  to  further  probe  compounds’ 
potential  nanodomains  and  provide  an  understanding  of  the  grain  boundaries  or  defects  that may 









bottom  left  image seems to  imply thickening of the  layers which ought to affect heat transport  in the 
material, should enough of these domains exist.   The other pictures show standard grain boundries  in 
the samples.  The rightmost capture in Figure 9.6 shows two distinct regions separated by a boundary of 
approximately 7 nm – grain 1  shows  tightly packed ordered  rows  (6 per 2 nm), whilst grain 2  shows 
more disordered growth  (~4.5  ‘rows’  in 1 nm).    Figure  9.7 below also  shows a different kind of defect 








of  the  proposed  unit  cell.    Thus,  if  light  rows  are  ordered  Sn  atoms,  this  observation  supports  the 
proposed high degree of ordering of Sn  in the unit cell.   This measurement  is  in the  lower right of the 
figure corresponding to the capture on the left. 







XRD, and ball‐milled  in 5 minute  intervals at  least thrice to reduce the powder size from bulk to nano.  








of  [SnTe] has  little effect on S , but makes a significant change  in σ   from 247  to 310 ‐1cm‐1 at  room 
temperature by increasing the mol % of SnTe through to 10 %.  Though apparently not a large jump (4 to 
5  W∙cm‐1K‐2),  if  combined with  a  drop  in   ,	 significant  improvements  to  ZT   could  be  realized  and 
considering the extra grain boundaries and phonon interference, this is a reasonable hypothesis.  Should 
an acceptably  low  	be discovered, hot‐pressing would be an advisable step.    It  is  likely  that the host 
materials’  properties would  improve  and  the  stability  of  nanoparticulate  SnTe,  at  any  of  SnBi4Te7’s 
temperatures of study,  is excellent; with the current annealing scheme, no evidence of  impurity phase 
Sn2Bi2Te5  or  other  unwanted  side‐products  have  been  detected.    Thus,  some  preliminary  results 










electronic structure calculations predict a band gap of 0.35 eV  for  the  ternary compound and suggest 
Fermi  level pinning  for any  triel element added  into  the structure, creating  isolated  impurity states  in 
the band gap for potential improvement of its figure of merit.  The physical properties of triel‐doped and 
‐substituted reactions show no logical trends for each of Ga, In, or Tl inclusions and generally decrease 






measurements  with  increasing  concentration  of  SnTe,  of  which  should  warrant  more  thorough 
investigations including proper thermal conductivity and hot‐pressing measurements. 
9.3. Tuning	the	Layered	Compound	SnBi6Te10		
  In  principle,  SnBi6Te10  should  show  excellent  thermoelectric  potential  with  its  heavy  atoms 
driving  down  thermal  conductivity  and  more  complex  layering  than  either  SnBi2Te4  or  SnBi4Te7.  
Unfortunately much about SnBi6Te10 still remains a mystery due to its narrow phase range, poor‐quality 
plate‐like  crystals, and  subsequent difficulties with  structural  refinements and DOS	 calculations  from 





  Though  the  strategies  between  SnBi4Te7  and  SnBi6Te10  have  generally  been  the  same, 
significantly more effort was required to optimize the heating profiles of compounds with the SnBi6Te10 
formula.  This includes reactions with Ga and In on both Sn and Bi sites as well as some additional Tl and 





scheme  involving  a  homogeneous melt  at  923  K,  slow  cooling  between  873  and  773  K,  followed  by 








  Standard  calculations  with  the  LMTO  software  were  performed  with  SnBi6Te10  on  select 
variations.  Unlike the other compounds however, supercells were restricted by the fact that calculating 
with c = 102 Å was on the limit of the program’s capabilities.  Attempts to double the unit cell along the 
a or b axis were nevertheless successful yielding calculations in  2/  or   symmetries for even or odd 







the band  gap and predicting a more p‐type material.   Tl –  the  large extreme of  the  triel elements – 












three  (and  the  aforementioned  ternary)  reactions  were  of  appropriate  quality:  Ga0.05Sn0.95Bi6Te10, 
Ga0.07Sn0.93Bi6Te10, and Ga0.15SnBi5.85Te10.   The  reactions with  the  ternary SnBi6Te10  for  comparison are 
displayed below in Figure 9.10.  As is custom with all of the layered trials mentioned, these were pressed 




The  trial  with  x  =  0.05  Ga  is  notably  lower  than  the  other measurement  values  but  also  contains 
evidence for additional XRD peaks which would be on the order of 2 % of the pattern’s major peak.  The 
maximum value for all of the Seebeck coefficients  is also on the same temperature order, all of which 









When power factors are calculated from the S  (solid lines) and σ  (dashed lines)	 values, one can see an 
approximate trend of larger power factors for increasing [Ga] content.  From the ternary compound, to 
the additional 0.07 Ga on  the Sn site displayed  in burgundy,  to  the extra 0.15 Ga  intended  for  the Bi 
atom, one notices increasing maximum power factors at 330 K increasing from approximately 3.25 to 4 
to  4.5  W∙cm‐1K‐2  and  logically  one  would  expect  the  0.05  Ga  trial  to  display  a  power  factor  at 
approximately 3.75 W∙cm‐1K‐2 if this trial behaved as expected.  Though no kappa measurements were 
taken on the compound, it can be assumed that the results would be nearly identical to those displayed 
in  Figure  9.4  with  SnBi4Te7  albeit,  SnBi6Te10  compounds  run  a  greater  risk  of  pellet  blistering  and 
deforming at higher temperatures as portions of the material decompose into SnBi4Te7 and Bi2Te3. 	   
9.3.4. Conclusions	Drawn	from	Studies	on	SnBi6Te10		




of  the  atomic positions – particularly  Sn – were unsuccessful due  to poor  crystal quality despite  the 








  Both  SnBi4Te7  and  SnBi6Te10  compounds  received  an  in‐depth  study  that  extended  beyond 





with  increasing  temperature.    Power  factors  and  ZT  for  SnBi4Te7  trials  generally  showed  an 
unfavourable reduction in magnitude, while current power factor evidence for the SnBi6Te10 compound 
suggests a marginal overall improvement.   
  A thorough study of the charge carriers  involved  in these two compounds would be a prudent 
addition including but not limited to Hall measurements.  This would allow one to begin to understand 
all  of  the  charge  carrier  contributions  towards  the  electrical  and  thermal  conductivity  including  the 
potential  Te  defines  upon  heating.    Likewise,  it  is  still  difficult  to  prove whether  the  “dopants”  are 
exclusively occupying the target atomic site or whether they are mixing with several in the compound – 
a  significant  question  to  aid  in  the  understanding  of  the  power  factor  results.    Though  nanoscopic 
studies have preliminary results, these compounds do not appear dominated by these effects as LAST 
materials do, but  the  larger bipolar effects  take priority.   Though hot‐pressing  typically  improves  the 





















  As  mentioned  in  Section  II  of  this  work,  many  of  the  leading  strategies  and  materials  for 
improving  thermoelectrics stem  from materials with heavy atoms, defects, and  impurities  introduced.  
Thallium‐based  materials  have  become  a  point  of  interest  due  to  their  fulfilling  several  of  the 
aforementioned criteria:  They form complex crystal structures with heavy atoms (often including heavy 
p‐block  elements  such  as  Tl,  Te,  Sb,  Pb,  etc.),  the materials  often  display  exceptionally  low  thermal 
conductivity, and are frequently studied for their tendencies to form defects on the nanoscale and DDSs 
in  their DOS	 plots,  such  as  Tl‐doped  PbTe.[104]    Paired with  the  fact  that  the  compounds  are  easily 




  The  binary  compounds,  namely  Tl2Te,
[213]  Tl2Te3
[214]  ( 2/ );  TlTe[215]  ( 4/ )  and  of  course 
Tl5Te3,  have  all  been  studied  for  their  thermal  conductivities  and  have  shown  	 readings  for  the 
monoclinic variants as low as 0.5 W∙m‐1K‐1 while the mixed valent variants – including Tl5Te3 – showed  	
values on the order of 4 W∙m‐1K‐1.[216]  To find a  	value such as 0.5 W∙m‐1K‐1, is to display values already 
⅓  to ¼ of  that of “standard materials”,  say, Bi2Te3
[28] or PbTe.   The physical properties of Tl5Te3  itself 
depict  metallic  behaviour,  which  can  be  confirmed  through  electronic  structure  calculations,[217] 
complete with a linearly decreasing σ	(~2000 ‐1cm‐1 at room temperature) and an underwhelming S   
30 V∙K‐1 at room temperature.   Combine this with 	 = 4 W∙m‐1K‐1, the overall ZT   is only ~0.01 at 325 
K.[216]  The material still shows promise however, in the sense that its  lat  1 W∙m
‐1K‐1.  This means that 
the  lattice  thermal  conductivity  is  indeed  quite  low.    This  warrants  further  study  and  subsequent 
improvement – namely additional atomic disorder. 
  Tl5Te3 is of the Cr5B3 structure‐type, belonging to the  4/  space group though controversy 


















octahedra travelling along the c‐direction.   This octahedron  is also compressed  lengthwise along the c‐
axis (M(1)–Te(1) = 3.15 Å (×2); M(1)–Te(2) = 3.36 Å (×4)).  M(2) is coordinated to five Te atoms:  1×3.16 
Å, 2×3.39 Å, 2×3.60 Å.   The tellurium coordination environment  is best described as centered  in an S8‐
type crown for Te(1)–M(2), and centred in a triangular prism for Te(2)–M(2).  There are also weak M(2)–
M(2) bonds in the structure on the order of 1×3.46 Å and 2×3.50 Å respectively.[221]   








Though  Tl5Te3  is  a  3‐dimensionally  conducting  material,  most  of  the  states  at  the  Fermi  level  are 
attributed to the M(1)–Te(1) bonds along the c‐direction that comprise the axially‐compressed peaks of 
the  TlTe6  octahedra.    The more  reduced M(2)  atoms  (Tl




This  image  also  serves  to  verify  that  the  additional  spin‐orbit  coupling  (SOC),  while  altering  the 








applications.   The modifications of thermoelectric  interest with  the tellurides are  focussed around the 
oxidized Tl on the 4c site:    If one were to “replace” all the Tl3+ with a similar element possessing a 3+ 
charge,  one would  observe  a  new  ternary  compound.    In  this  case  Tl9PnTe6,  Pn  =  Sb, Bi.    Figure  10.3 
118 
 





Currently, Tl9BiTe6  is  the best‐known and characterized of  the Tl5Te3 variants.
[222]   Likewise,  it has also 
been shown  that Tl9ZTe6 can be  further extended  to  include Z = Sn, Pb, La, and Ln  (including but not 
limited  to Ce,  Sm, Gd, Nd[226‐228]  and others  studied  in  the Kleinke  group parallel  to  the work  in  this 
thesis).  Since the 4c‐site defect can also be discussed as an averaged Tl2+, entirely replacing the 4c site 







[231]    Both  the  Tl9BiTe6‐type  structures  and  Tl4PbTe3‐type 
structures  form with  the  same space group and crystal structure as Tl5Te3,  though, Tl9SbTe6 has been 
solved in  4/ .[232]  




ternary  compounds  did  not  emerge  until  about  2001.[234]    Subsequently,  numerous  studies  have 
emerged covering thermoelectric properties of the ternary compounds, additional phase range pieces, 
and papers attempting to advance knowledge of the electronic and atomic structure.  Tl9BiTe6 achieves 






  Thallium‐based  chalcogenides  clearly  show  good  potential  for  thermoelectric materials  with 
their uniquely low lattice thermal conductivity values which lead to the excellent overall  	 values of ~1 
W∙m‐1K‐1  with  Tl9BiTe6.    With  this  exceptionally  low  thermal  conductivity  and  a  simple  system  to 
synthesize  in  the  laboratory,  research  on  the  thermoelectric  properties  has  already  expanded  into 
alternate  directions  with  numerous  ternary  thallium  chalcogenide  compounds,  usually  this  involves 




1.23  at  700 K[243]  are  all being worked on  in past  and  recent  years due  to  the high  expectations  for 
thallium tellurides.   
  The aim of this work herein  is to further expand the research  in the field of thallium tellurides 
through phase  ranges  and doping  experiments.    Sample  sizes  in  this  section  (Section  IV)  range  from 
~0.75  g  to  ~1  g  to  ensure  sufficient  quantities  for  physical  property  measurements.    Taking  into 
consideration  the  strong  thermoelectric  properties  of  Tl9BiTe6,  questions  arise  about  other  heavy  p‐
block  elements  such  as  Pb,  Sn,  or  Sb.    Through  the  use  of  traditional  solid  state  techniques  several 
systems  including modifications of Tl9BiTe6, Tl9SbTe6, and Tl4SnTe3 will be  investigated with additional 
elements or  site deficiencies  in  attempt  to  further optimize  the  thermoelectric properties  for power 









=  0.74  at  673  K),[237]  this  material  shows  great  promise  and  thermoelectric  potential.    With  the 
compound’s  charge balance  as  (Tl+)8(Sn
2+)2(Te




this compound  loses  its single phase XRD pattern.   Subsequently, the thermoelectric properties will be 
measured  in  order  to  find  the  key  stoichiometries  achieving  the  highest  figure  of  merit.    To  our 




  All  reactions were  prepared  from  the  elements  (Tl:  99.99 %,  granules  1‐5mm,  ALDRICH;  Sn: 
99.8 %, powder ‐325 mesh, ALDRICH; Te: 99.999 %, ingot, ALDRICH), with total sample masses between 
500 mg and 1000 mg. The Tl10‐xSnxTe6 system was explored by heating the elements Tl, Sn and Te in their 
respective  stoichiometric molar  ratios  inside  evacuated  (approx.  10‐3 mbar)  silica  tubes.  Fused  silica 
tubes were sealed under a hydrogen‐oxygen flame, and samples were heated  in resistance furnaces to 
923 K,  followed by  slow  cooling  to 743 K within  five days.  Those  typically mixed‐phase  samples were 
crushed  into  fine powder,  resealed  in  silica  tubes and annealed at 723 K  for  fifteen days.  In order  to 
explore the full phase range of this system, x was increased in increments of 0.2 such that 0 < x < 3.4.  
11.2.1.2. Analysis	
  Phase  identifications were carried out by powder X‐ray diffractometry  (4.1)  from well‐ground 
products  in  all  cases.  Selected  crystals  were  analyzed  by  means  of  standardless  energy  dispersive 
spectroscopy (6.2) using an acceleration voltage of 25 kV, a procedure that verified the existence of the 
desired elements within the products, and most importantly provided further evidence for increasing Sn 








  The data  collections were  carried out as discussed  in 4.2. The  crystals were picked  from  two 
different reactions with different nominal x values (Sn contents), namely from x = 1 (crystal 1), and x = 
1.8 (crystal 2). Data was collected by scans of 0.3° in  in at least two blocks of 600 frames at  = 0° and 
 = 120°, with exposure  times of 40 seconds per  frame  for all three cases. The data was corrected  for 
Lorentz and polarization effects.  
  Structure  refinements were performed with  the SHELXTL package.[130] The crystal  refinements 
were completed using the atomic positions published for Tl9BiTe6
[244] assuming mixed Tl/Sn occupancies 







  As  no  suitable  single  crystals  were  obtained,  we  performed  Rietveld  refinements  using  the 
samples  with  nominal  x  =  2.0  and  x  =  2.2.  Data  were  collected  on  the  above‐mentioned  INEL 
diffractometer  for  16  hours  in  each  case.  The  refined  formulas  are  Tl8.0Sn2.0(3)Te6  and  Tl7.5Sn2.5(3)Te6, 
respectively.  Crystallographic  details  are  summarized  in  Table  11.1.    The  atomic  positions,  isotropic 
displacement  parameters  and  Sn  occupancies  of  Tl10‐xSnxTe6  can  be  found  by  Kuropatwa  et  al.
[245]  
displayed in Table A.1 and Table A.2.  Further details of the crystal structure investigations can be obtained 
from  the  Fachinformationszentrum  Karlsruhe,  76344  Eggenstein‐Leopoldshafen,  Germany  (fax:  +49 







Chemical formula  Tl9.05Sn0.95(8)Te6  Tl8.37Sn1.63(9)Te6  Tl8.0Sn2.0(3)Te6  Tl7.5Sn2.5(3)Te6 
M [g/mol]  2727.90  2669.64  2639.4  2599.08 
T [K]  296(2)  296(2)  296(2)  296(2) 
λ [Å]  0.71073  0.71073  1.5406  1.5406 
space group  4/   4/ 4/ 4/
a [Å] = b  8.8416(6)  8.850(1)  8.8384(4)  8.8375(1) 
c [Å]  13.0114(9)  13.059(2)  13.0525(6)  13.0585(3) 
V [Å3]  1017.2(1)  1022.9(2)  1019.6(1)  1019.88(2) 
Z  2  2  2  2 
R Fo a	\	Rw Fo2 b	 0.064 \ 0.154  0.024 \ 0.057     
RPc	\	RBd	     0.052 \ 0.097  0.060 \ 0.112 
a	R Fo 	 	||Fo|‐|Fc||/|Fo|	 b Rw Fo2 	 	 	Σ w Fo2 ‐ Fc2 2 /Σ w Fo2 2 	 1/2	




on  the band gaps.  In  the LMTO approach,  the density  functional  theory  is used with  the  local density 
approximation (LDA) for the exchange correlation energy.[161]   Three different models were calculated. 
The  initial  binary  compound,  Tl10Te6  ( 4/ ), was  first  calculated  and  then  compared  to  the  two 
ternary tellurides Tl9SnTe6 ( 4/ ) and Tl8Sn2Te6  ( 4/ ). The wavefunctions used in the calculations 
are as follows:  For Tl 6s, 6p, 6d and 5f; for Sn 5s, 5p, and 5d and 4f, and for Te 5s, 5p, and 5d and 4f. The 
eigenvalue problems were solved on  the basis of 512 k points within  the  irreproducible wedge of  the 
first Brillouin zone, respectively, selected with an improved tetrahedron method.[203]  
11.2.4. Physical	Property	Measurements	
  Part  of  the  ground  phase‐pure  samples  were  cold‐pressed  into  bar‐shaped  pellets  of  the 
dimensions  13×2×2 mm3  for  Seebeck  coefficient  (S )  and  electrical  conductivity  (σ ) measurements, 
simultaneously determined utilizing  the ULVAC‐RIKO ZEM‐3 under helium between room  temperature 



















  In the cases of Tl5Te3 and Tl8Sn2Te6, the space group was set to  4/  corresponding to the 






Fermi  level  approximately  0.7 eV  significantly  below  the  band  gap  (Figure  11.1).  The  partially  empty 
valence band  is predominantly occupied by Te‐p states. As the Sn content  is  increased to 1 (Tl9SnTe6), 
the structure remains metallic with the Fermi level now approximately 0.3 eV below the band gap. The 











  The  positive  Seebeck  coefficient,  S,  increases  smoothly with  increasing  temperature  for  the 
Tl10‐xSnxTe6  samples  with  x  <  2.1,  typical  for  p‐type  semiconductors  having  high  charge  carrier 
concentration  (top  left  of  Figure  11.2).  The  Seebeck  curve  of  the  sample with  x  =  2.2  exhibits  a  clear 











the samples with high, and thus temperature  independent n  (small x), will exhibit a  linearly  increasing 
Seebeck  coefficient with  temperature;  those with  small  n  (large  x)  that  increases with  temperature, 
show  a  decrease  in  S ,  once  sufficient  charge  carriers  are  able  to  cross  the  gap.  Using  gap	








attempted  x  >  2.2,  this  entails  one  additional  phase  –  SnTe, which  is  present  between  3  –  6 %  for 










charge  carrier  concentration,  implying  that  the  sample  investigated  here  had  higher  charge  carrier 
concentration  while  nominally  the  same  formula.  Interestingly,  the  polycrystalline  ingot  with  an 





number  of  intrinsic,  thermally  activated  carriers  reverses  the  trend,  causing  increasing  electrical 
conductivity.  This  change  was  not  observed  by  Kosuga  et  al.  in  case  of  the  hot‐pressed  pellet  of 
Tl8Sn2Te6.
[237]    Increasing  x  causes a decrease  in σ ,  in accord with our expectations and  the opposite 
trend in S . Tl9SnTe6 displays the highest value (1630 ‐1cm‐1) at room temperature, and Tl7.8Sn2.2Te6 the 









  The  thermoelectric  (dimensionless)  figure‐of‐merit,  ZT ,  was  calculated  from  the  above‐
mentioned S , σ , and  	data, by computing polynomial fits for S2σ , because  	was measured at different 
temperatures.  In  order  to  avoid  extrapolation,  only  the  data  points  that  were  both  within  the 





x  such  that Tl7.8Sn2.2Te6 attains 0.12 at 316 K and 0.60 at 617 K. Hot‐pressed Tl8Sn2Te6 exhibited ZT  = 
0.28 at 323 K, which increased to 0.67 at 623 K and culminated in 0.74 at 673 K.[237]  
11.4. Conclusion	
  Various members  of  the  Tl10‐xSnxTe6  series were  successfully  synthesized,  analyzed  and  their 
physical properties measured for x = 1.0, 1.7, 1.9, 2.0, 2.05, 2.1 and 2.2. The materials are isostructural 
with  the  binary  telluride  Tl5Te3,  and  the  crystal  structure  of  Tl9SnTe6  was  determined  with  the 
experimental formula Tl9.05Sn0.95Te6, possessing the same space group ( 4/ ) as Tl5Te3 and Tl8Sn2Te6, 
in contrast to Tl9SbTe6 that adopts the space group  4/ .  
  The  band  structure  calculations  for  Tl9SnTe6  and  Tl8Sn2Te6  suggest  that  Tl9SnTe6  is  a  heavily 
doped p‐type semiconductor with a partially empty valence band, while the Fermi  level  in Tl8Sn2Te6  is 
located  in  the  band  gap.  In  accord with  these  calculations,  both  thermal  and  electrical  conductivity 
measurements  indicate  that  increasing  Sn  results  in  lower  values,  as  determined  on  sintered 
polycrystalline  samples.  The  opposite  trend  is  visible  with  respect  to  the  Seebeck  coefficient,  as 
increasing x will result in higher values.  
  The  figure‐of‐merit  reaches  a maximum  at  the  Sn‐rich  end  of  the  phase width:  Tl7.8Sn2.2Te6 
reaches its maximum ZT  = 0.60 at 617 K (end of measurement), significantly larger than ZT  of Tl8Sn2Te6 
prepared  and  treated  analogously,  which  remains  under  50  %  of  the  ZT   values  of  Tl7.8Sn2.2Te6  at 











crystal  structure, experiments will be  carried out  combining  Sn  and Bi  in  the  same  structure  such as 
Tl9Sn1‐xBixTe6.   These alloying experiments should establish a relationship between the two compounds 
and  determine  if  an  excess  of  p‐type  carriers  show  desirable  changes  in  the  materials’  physical 




allowed  to mix with Sn2+ or even Bi3+.   Since  this also  involves charge  imbalance, a phase  range study 
should be initiated.  The altering of the Sn/Bi ratios in these compounds will be examined at three fixed 




  All  reactions were  prepared  from  the  elements  (Tl:  99.99 %,  granules  1‐5mm,  ALDRICH;  Sn: 
99.999 %, powder  ‐100 mesh, ALFA AESAR; Bi: 99.5 %, powder  ‐100 mesh, ALFA AESAR; Te: 99.999 %, 
ingot,  ALDRICH),  with  total  sample masses  between  500 mg  and  1000 mg  for  in‐lab  samples.    The 
Tl10‐x‐ySnxBiyTe6  system  was  explored  by  heating  the  elements  Tl,  Sn,  Bi  and  Te  in  their  respective 
stoichiometric molar ratios inside glassy carbon crucibles and evacuated (approx. 10‐3 mbar) inside silica 
tubes.    The  silica  tubes were  sealed  under  a  hydrogen‐oxygen  flame,  and  samples were  heated  in 
resistance furnaces to 923 K to encourage a homogeneous melt, followed by slow cooling from 873 to 723 
K within  five days.   Those  samples  showing mixed‐phases were  crushed  into  fine powder,  resealed  in 
silica  tubes and annealed at 723 K  for between  five and  ten days.   Thallium was studied within  three 
different  stoichiometries  including  the  standard  ternary  composition of 9 Tl as well as deficient  trials 
8.67 Tl and 8.33 Tl.   Variations on  the  Sn:Bi  ratio were  then explored  in  increments  for each of  the 






encountered  and  upon  reheating  was  reduced  to  <  5  %  via  XRD  scans.    The  largest  Tl  deficiency, 
Tl8.33Sn1.67‐yBiyTe6, yielded pure‐phase samples for 0.55 ≤ y ≤ 0.83 (or [Sn] > [Bi]) and ~10 % TlBiTe2 along 




  Phase  identifications  were  carried  out  by  powder  X‐ray  diffractometry  (using  an  INEL 
diffractometer with position‐sensitive detector and Cu‐K1  radiation)  from well‐ground products  in all 
cases. When samples are found to be inhomogeneous, a common side‐product is either TlTe or TlBiTe2.  
Since  both  phases  have  overlapping  major  peaks,  one  would  require  concentrations  of  >10  %  to 
distinguish between them; additional phases, if present, were typically on the order of 3 – 6 % and easily 
removed  during  annealing.    Powdered  samples  were  analyzed  by  means  of  standardless  energy 
dispersive  spectroscopy  (EDX)  using  an  acceleration  voltage  of  25 kV  –  a  qualitative  procedure  that 
verified the existence of the desired elements within the products, such as proving both Sn and Bi are 
present  in  the  proposed  quaternary  structure  with  comparable  stoichiometries  to  the  nominal 
weighings. 
12.2.1.3. Single	Crystal	Structure	







were  completed  using  the  atomic  positions  published  for  Tl9BiTe6
[222]  attempting  mixed  Tl/Sn/Bi 
occupancies  on  the  4c  (M(1))  site  and  16l  (M(2))  site.    Attempts  to  mix  Sn  on  the  16l  site  of 












smoothly  without  showing  any  abnormalities.    Due  to  the  difficulty  of  differentiating  Tl  from  Bi 
scattering,  EDX  data  taken  on  the  crystal  allowed  us  to  fix  Bi  as  ⅓  of  the  4c  site.    The  formula 










  Self‐consistent  tight‐binding  first  principles  LMTO  calculations,  as  previously  discussed  were 




eigenvalue  problems  were  solved  on  the  basis  of  1728  evenly‐dispersed  k  points  within  the 





order  to determine  the  lattice parameters and verify  the atomic site positions and occupancies.   This 
crystal  structure  was  refined  to  Tl8.66Sn0.67Bi0.67Te6  and  is  analogous  to  Figure  10.1,  with  equal  parts 
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Tl/Sn/Bi present  in  the  4c Wyckoff  site  (M(1)), whilst  the  second  Tl  site  (M(2),  16l)  contains only  Tl.  
There are no Te–Te bonds in this system.  The M(1) atoms are coordinated to four Te1 (3.25 Å) and two 
Te2 atoms (3.32 Å) via an octahedral coordination elongated along the c direction.  The M(2) atoms are 
surrounded by  five Te atoms with bond  lengths between 3.16 Å and 3.59 Å.   The  structures  contain 





Wyckoff  position  (4a) meant  that  in  each  case,  the  atoms were  fixed  at  their  nominal  compositions 
while  U  values  for  each  site  could  be  refined  from  the  “conventional”  0.025  during  the  Rietveld 
procedure.      Subsequent  EDX measurements  on  each  of  these  samples  yielded  acceptable matches.  
With a volume of 1019.87 Å3, the single crystal data on Tl8.66Sn0.67Bi0.67Te6 is the largest of the measured 
unit cells.  According to the refined powder data, the next largest unit cell has a volume of 1015.9 Å3 for 
“Tl9Sn0.50Bi0.50Te6”  followed  by  “Tl9Sn0.60Bi0.40Te6”  with  1012.5  Å




Chemical formula  Tl9Sn0.60Bi0.40Te6  Tl9Sn0.50Bi0.50Te6  Tl8.67Sn1.00Bi0.33Te6  Tl8.66Sn0.67Bi0.67Te6 
M [g/mol]  2759.74  2768.76  2725.14  2754.37 
T [K]  296(2)  296(2)  296(2)  296(2) 
λ [Å]  1.5406  1.5406  1.5406  0.71073 
space group  4/   4/   4/   4/  
a [Å] = b  8.8709(5)  8.8698(4)  8.789(6)  8.8549(3) 
c [Å]  12.8661(8)  12.9132(7)  12.922(9)  13.0069(9) 
V [Å3]  1012.47(16)  1015.93(15)  998.2(22)  1019.86(9) 
Z  2  2  2  2 
R Fo a	\	Rw Fo2 b	       0.041 \ 0.0927 
RPc	\	RBd	 0.0639 \ 0.0742  0.0762 \ 0.0864  0.0828 \ 0.0905   
a	R Fo 	 	||Fo|‐|Fc||/|Fo|	 b Rw Fo2 	 	 	Σ w Fo2 ‐ Fc2 2 /Σ w Fo2 2 	 1/2	






  In all studied cases, the space group was set to  4/  corresponding to the closest space group 
to  4/  where no further symmetry  is  lost by substituting Sn and Bi atoms on Tl sites.   Due to the 
lack of Te–Te bonds  in the system, the Te atoms can be considered Te2‐, while the other atoms can be 
treated as the typical Tl+, Sn2+ and Bi3+.   This  is the same approach taken with  literature calculations as 
well  as  those  found  previously  in  this  section.    The  calculations  in  Tl10‐xLaxTe6













  The  Seebeck  coefficient  for  Tl9Sn1‐xBixTe6 displays  behaviour  typical of  p‐type  semiconductors 
with a reasonably high charge carrier concentration.  Seebeck coefficient values increase steadily across 












  The  electrical  conductivity, σ ,  for  all  trials  shows  a  gentle decrease  in  the  slope  values  from 
room  temperature  (~295  K)  to  the  higher  temperatures measured  herein  (Figure  12.2  (dashed)).    The 
straight  decreasing  line  is  reminiscent  to  that  of  heavily‐doped  semiconductors.   With  an  excess  of 
carriers,  increasing T  disrupts   and decreases σ.   The  trend  is appropriately  inversed  to  that of  the 
Seebeck  coefficient due  to  their  (more‐or‐less)  inverse  relationship.    In  the  case of  Tl9Sn1‐xBixTe6,  the 
smallest σ	can be found in Tl9Sn0.2Bi0.8Te6 with 530 ‐1cm‐1 at room temperature to 357 ‐1cm‐1 at 587 K.  
The highest of this system can be found in Tl9Sn0.8Bi0.2Te6 with 1224 ‐1cm‐1 at room temperature to 821 










power  factors  rise  in a  similar  fashion  to  the Seebeck  coefficients with Bi‐heavy  compounds  typically 
achieving the higher values which is exemplified by Tl9Sn0.2Bi0.8Te6 with a room temperature PF of 4.23 
µW∙cm‐1K‐2 which increases to 8.08 µW∙cm‐1K‐2 at 587 K.  Since  	 	 , increases in S  can be quite 
significant, as  is the case here.   With Tl9Sn0.2Bi0.8Te6 having S  = ~80 W∙cm‐1K‐2 at room temperature – 
double the value of Tl9Sn0.8Bi0.2Te6 – S 2 therefore overpowers its lower σ	value.   
12.3.3.2. Tl10‐x‐ySnxBiyTe6		
  The Seebeck coefficient values of compounds with composition Tl8.67Sn1.33‐yBiyTe6  increase  in a 
similar  fashion  as  the  previous  set  of  p‐type  semiconductors.    Like  its  counterparts,  these  gently 
increasing Seebeck coefficient values have the lowest coefficient encountered with a larger [Sn] – in this 
case 68 V∙K‐1 at  room  temperature  increasing  to 116 V∙K‐1 at 563 K – and,  following  the pattern of 
increasing  [Bi],  leads  to 113 V∙K‐1 at  room  temperature  to 175 V∙K‐1 at 614 K  for Tl8.67Sn0.50Bi0.83Te6.  
With  the exception of  the slightly higher‐than‐expected numbers  for Tl8.67Sn0.70Bi0.63Te6,  (based on  the 
earlier‐mentioned single crystal and EDX study of this composition  leading  to “Tl8.67Sn0.67Bi0.66Te6”, this 
slight break  in the trend can be attributed to synthetic errors  leaving both samples with near‐identical 
compositions,) the same behaviour trends are observed  in this case – and displayed  in Figure 12.3  (left).  
Upon studying the Tl8.33Sn1.67‐yBiyTe6 phase, the same observations can be made as this sample contains 
a  larger  quantity  of  Sn  versus  Bi  and  therefore  sits  at  a  similar magnitude  to  the  lower  y  values  in 
Tl8.67Sn1.33‐yBiyTe6.  For reference, Tl8Sn2Te6 from the previous chapter is shown here as this series has a 







Electrical  conductivity  values  are  again  inversely  proportional  to  their  Seebeck  counterparts  with 
Tl8.67Sn0.66Bi0.67Te6 showing the highest conductivity with 647 ‐1cm‐1 at room temperature.  Apparently 
as  the  stoichiometries diverge  from  ~50:50  Sn/Bi, one notices  a  loss  in  conductivity  as displayed by 










second  study  (Figure  12.3)  yielded  values  between  200  and  400 ‐1cm‐1.    The  significant  reduction  in 
electrical conductivity however,  leads to the question of what the  impact on the  thermal conductivity 
will be:    If  the  added disorder  in  a  case  such  as Tl8.33Sn1.67‐yBiyTe6 has  a pronounced effect on ,  the 








– 0.32.   As  the  literature value  for Tl4SnTe3  lies directly  in  the middle of  the  two studied  in  this work  
(Tl10‐xSnxTe6),  ph can be estimated with three values:  0.25, 0.27, and 0.29 W∙m
‐1K‐1.  Through the use of 
the Wiedemann‐Franz  law  (Equation  1.5),  el  can  be  estimated with  the  standard  L  value.    	 is  then 










between  estimated  values  is  only  0.02 W∙m‐1K‐1.    The  calculation  of  ZT  leads  to  a  potential  cold‐




physical  properties measured.    Rietveld  refinements  were  performed  on  three  pure‐phase  samples 
displaying acceptable unit cell parameters, bond distances, and R ‐values that fall in line with the single 
crystal  data  collected  for  Tl8.66Sn0.67Bi0.67Te6.    The  near‐metallic  behaviour  of  several  samples  was 
supported  with  LMTO  calculations  which  also  showed  strong  potential  metallic  properties  for  the 
hypothetical  Tl8.5Sn0.5Bi1Te6  –  which,  rationally  speaking  was  also  beyond  the  natural  phase  range.  
Though 	 measurements are not yet available to the system, reasonable predictions based on literature 
values  of  lattice  thermal  conductivity  reveal  a  strong  potential  for  this  series  to  reach  the  same 
magnitude as Tl7.8Sn2.2Te6,  if not  surpass  it.   Naturally, hot‐pressing of  select Bi‐rich  samples ought  to 














of  a  p‐type  semiconductor  with  values  of  x  approaching  values  of  0.1  and  beyond.    As  such, 






















  Phase  identifications  were  carried  out  by  powder  X‐ray  diffractometry  from  well‐ground 
products in all cases.  Purity could be achieved up to x = 0.6, at which point the binary Tl5Te3 phase could 
be  seen  in  the  patterns  in  addition  to  an  unknown  phase.    When  samples  were  found  to  be 
inhomogeneous, TlTe was again found, often with Tl5Te3 or TlSbTe2.  Powdered samples were analyzed 
by  means  of  standardless  EDX  spectroscopy,  leading  to  quite  reasonable  results  on  several 
polycrystalline samples.  The ternary phase for example yielded the following results (at‐%):  59.4 Tl, 5.8 




  Self‐consistent  tight‐binding  first  principles  LMTO  calculations,  as  previously  discussed  were 









studies  were  initiated.    However  in  order  to  study  the  change  in  unit  cell  parameters  and  likely 
differences in atomic sites and occupancy factors, Rietveld refinements were performed on some of the 
reactions.    These were  run  overnight  on  phase‐pure  powdered  samples with  a model  based  on  the 
crystallographic data published by Voroshilov et al.[253] as  it was solved  in the higher setting,  4/ .  
Due to the presence of three atoms on the M(1) site, these parameters could not be freed such that the 
occupancies were fixed according to the proposed target and the Ueq parameters were set to 0.02.  The 













[253]  4/   8.847(2)  13.024(5)  1019.38  2  – 
Tl9Sn0.1Sb0.9Te6  “  8.842(4)  13.023(5)  1018.1(12)  “  4.23 \ 4.42 
Tl9Sn0.5Sb0.5Te6   “  8.8420(33)  12.919(5)  1010.0(11)  “  4.66 \ 5.14 
Tl9Pb0.5Sb0.5Te6   “  8.8793(32)  12.973(5)  1022.8(11)  “  5.03 \ 5.27 



















With the  loss of “half” an electron from the chemical  formula as the Tt2+ atoms are  included, one can 
see that the calculations result in a p‐type semiconductor with minor vacancies (~0.2 eV) in the valence 
band.    This  particular  case  is  analogous  to  the  Tl9.5La0.5Te6  previously  studied
[236]  which  did 
experimentally behave as a heavily‐doped p‐type semiconductor with room temperature values of S  = 
~20 V∙K‐1 and σ	= ~1500 ‐1cm‐1.   The empty Tt‐p orbitals are most pronounced above 1 eV  in  the 
conduction band, while their Tt‐s orbitals contribute most near ‐2 eV as expected with M(1) elements. 
13.3.3. Physical	Property	Measurements		
  Physical  properties  were  originally measured  as  with  the  Tl10‐x‐ySnxBiyTe6  study  having  cold‐
pressed pellets (having density of approximately 85 %) being sealed in evacuated Si tubes and annealed 




data on  the  right  in order of decreasing magnitudes.   While  the overall  gentle decrease  in  electrical 








also very poor with  these  reactions.    In either  case, examination of  the various magnitudes does not 
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make an observable  trend despite  the systematic change  in electron‐concentration  from alteration of 
compound stoichiometry.  Likewise the XRD patterns of pellets before and after measurements appear 
to  be  single  phase.    Close  examination  of  certain  pellets  under  an  optical  microscope  after  the 
measurement  however,  revealed  the  typically‐expected  smooth  metallic  lustre  of  these  types  of 





  With  the  reproducibility  problems  above,  a  fresh  reaction  of  Tl9SbTe6 was  synthesized  pure 





As  is apparent  from  the DSC of Tl9SbTe6,  there  is a  large exothermic peak at 500 K which  implies  the 
presence of a  solid‐solid phase  transition  that  is either negligible or not  found  in  the bismuth analog 
(Figure 13.3 (right)).  The change appears fully reversible, as the peak is found in both heating and cooling 
cycles (it appears  in the heating cycle at ¼  intensity at 510 K) with no obvious change  in mass (see TG 
curve above).  It should be noted that in most studies involving Tl9BiTe6‐type compounds in the Kleinke 







temperatures.[254]    Several  unsuccessful  attempts  involving  high‐temperature  XRD  were  also 
endeavoured  to  further pursue  this  issue, but due  to  sample oxidation and additional noise  from  the 
furnace, no reliable data could be produced.  Quenching experiments in attempt to freeze the sample’s 





for  this material,  therefore projecting  that  it may not be as useful as Tl9BiTe6 due  to  the  temperature 




Figure 13.4.   With both of  the measured series, one observes  the generic  increase of S  with  increasing 


























which were between 0.95  (x = 0.3) and 1.21  (x = 0.10) W∙m‐1K‐1 and all displayed a  reasonably  flat 	
curve  that  in  essence  plateaus  with  increasing  temperature.    Tl9SnxSb1‐xTe6  yielded  seven  realistic 
measurements over a broader scale – both in stoichiometry and magnitude – than Tl9PbxSb1‐xTe6.  These 
ranged  from 1.03  (x = 0) to 0.43  (x = 0.6) W∙m‐1K‐1.    Interestingly enough, this  implies,  like the  	 data 






ZT   values  can  be  calculated  by  combining  the  low‐temperature  power  factor  results  with  the 
preliminary 	 data  to produce  the dashed  curves  shown on  the  right of  Figure  13.5.   For  comparative 
purposes, the higher temperature results were also added to the figure  (solid  lines).    In this particular 




  Various members of  the  Tl9SnxSb1‐xTe6  and  Tl9PbxSb1‐xTe6  series were  successfully  synthesized 
and  analyzed,  structural  parameters  were  predicted  with  Rietveld  refinements,  electronic  structure 
calculations  were  provided,  and  their  physical  properties  measured.    Despite  the  existence  of  an 
unknown  phase  transition  at  500  K,  the  Tl9SnxSb1‐xTe6  and  Tl9PbxSb1‐xTe6  series  were  able  to  be 








help to further explain the oddity and why  it  is not observed with the heavier Bi atom.   Studies on the 

























engineers,  and materials  scientists  alike.    Their  practical  semiconducting‐based  applications  including 
electronics,[255] rechargeable batteries,[256] data storage,[257‐259] and thermoelectric energy conversion[16, 
69, 78] give chalcogenides a functional place in today’s society.  In addition to doping strategies previously 
employed  in this thesis,  it  is prudent to discover new types of compounds for potential thermoelectric 
studies.    As mentioned  in  Section  I,  it  is  important  to  choose  compounds  with  heavy  elements,  a 
complicated structure, and semiconducting properties.   Barium and tellurium are both heavy elements 
and as will be discussed, Te can show unique bonding properties if it is forced to exhibit Te–Te (or Te–Q) 
bonds.   With the  large size and  ionic nature of Ba, contributing few‐to‐no bonds, as well as the known 
d10‐d10 interactions found with the group [11] (Cg) elements – namely Cu/Ag – a system involving Ba‐Cg‐
Q is ripe with potential for new thermoelectric materials.   
  The Zintl concept, briefly  introduced  in 1.3, explores the ability of atoms near the Zintl  line  in 
the  periodic  table  to  form  homonuclear  bonds  to  fulfill  the  octet  rule,  that  could  not  otherwise  be 
satisfied with the  layout of the atoms.[50]   The typical Zintl‐Klemm concept deals with binary phase AZn 
where A =  [1],[2] and Z =  [Tr],[Tt],[Pn],[Q] such  that  the Alkali and Alkaline Earth metals donate  their 
valence  electrons  to  a  late  main  group  element  of  more  moderate  electronegativity;  strongly 


















in  Chapter	 1.2,  structural  complexity  is  a  necessary  component  of  low  thermal  conductivity,  κ ; 
discussed  in Chapter	2.3,  is  the variation of charge carriers   and  its effects on  the band gap and 
subsequently,  the  thermoelectric  properties.    Together,  they  form  support  for  the  thermoelectric 
promise of these polychalcogenide structures. 
  The unique bonding of polychalcogenides  led us  to  investigate a  series of materials based on 
stoichiometric  variations  of  Ba(Cu,Ag)(Se,Te)  following  the  discovery  of  BaCu2Te2
[261]  and  the  reports 
that  followed  regarding  its  thermoelectric  properties.[13,  262,  263]    Soon  thereafter  the  compound 
A2BaCu8Te10  (A  =  K,  Rb,  Cs)  was  discovered  by  Patschke  et  al.
















This  intriguing  family of polychalcogenides became a great  interest of  the Kleinke group, with  further 
discoveries  expanding  to  include: Ba2Cu3.3Te5
[268]  –  chains of CuTe4  tetrahedra, with Cu  and  Te  linear 
chains;  Ba2Cu6‐xSTe4
[269]  –  Cu–Te  chains  bridged  by  S  atoms;  BaCu6‐x(S,Se)Te6







  Our ongoing  investigation  into barium  copper  chalcogenides  and barium  silver  chalcogenides 
were  originally motivated  by  thermoelectric  energy  conversion[13,  262,  263]  as well  as  the  unique Q–Q 
bonds  discussed.    Examples  include  HfTe5
[272]  and  the  phase‐change material  Ag10Te4Br3.
[273]    Earlier 
reports  about  thermoelectric  properties  of  such  materials  were  on  the  tellurides  BaCu2Te2
[261]  and 
A2BaCu8Te10  (A  = K, Rb, Cs).










[268]  only  form when  using  two  different 
chalcogen atoms (the ternary telluride Ba2Cu4‐xTe5 adopts a structure type different to Ba2Cu4‐xSeyTe5‐y).  











Formula  Q unit  Cu/Ag motifs  Egap
b (eV)  σ  (‐1cm‐1)  S  (V∙K‐1) 
Ba3Cu13.9Te12
[266]  Te2









2–  ‐  1.0  7·10–5  ‐ 
Ba2CuAg3Se5
[265]  linear Se3
4–  1‐D ribbon  0.9  3·10–5  ‐ 
Ba2Cu3.3Te5
[268]  linear Te chain  cis/trans chain  ‐  1.5  +440 
Ba2Cu3.3SeTe4
[268]  linear Te chain  cis/trans chain  ‐  0.2  +310 
Ba3Cu14.4Se8.5Te2.5
[276]  ‐  3‐D network  0.02  125  +50 
Ba3Cu16.6S4Te7.5
[277]  ‐  3‐D network  ‐  310  +40 
Ba2Cu5.53SeTe4
[269]  ‐  1‐D ribbon  0.05  7  +35 
BaCu2Te2
[261]  ‐  zigzag chain  0.6  125  +90 
BaCuAgTe2
[271]  ‐  zigzag chain    2.5  +325 
BaAg2Te2




  These materials  are  able  to  be  created  from  the  elements  or  from  binaries  such  as  BaTe  – 
depending on the availability of materials.  Sample masses (Section V) were generally kept between 0.5 
g and 0.8 g due  to  the exploratory nature of  the experiments.   The elements were  loaded  into  silica 
tubes  in stoichiometric ratios and  in the case of Ba, the oxidized surface material was scraped off the 
blocks.   Once  synthesized,  the  compounds were  stable  in air and  could be analyzed via XRD,  though 
many of  the patterns were quite complicated due  to  the presence of numerous peaks.   Crystals were 








  Currently  we  are  expanding  the  chalcogenides  under  investigation  by  using  two  different 
chalcogen atoms, e.g. selenium and  tellurium.   Thereby we are applying  the concept of anionic DFSO 
materials, which led to the discovery of several new materials in this decade.  Originally, the concept of 
differential  fractional  site  occupancies,  DFSO,  was  utilized  to  create  new  structure  types  by mixing 
similar transition metal atoms, e.g. niobium and tantalum, on one crystallographic site.[278, 279]  The DFSO 



















the  furnace was  slowly cooled down  to 723 K over a period of 200 hours  to allow  for crystallization.  
Lastly, the furnace was switched off prompting fast cooling.   
  The black title compound was first encountered in a reaction with the Ba : Cu : Se : Te ratio of 2 : 












  To  further  prove  in  principle  the  existence  of  a  phase  width,  as  well  as  the  absence  of 
heteroelements  such  as  silicon  stemming  from  the  reaction  container,  several  samples  of  different 
starting  compositions were  analyzed  via  EDX  (6.2).   No  heteroelements were  detected  in  any  case.  
While  the  Cu  content  did  not  change  significantly  from  one  sample  to  another,  the  Se:Te  ratio  of 
different  samples  varied  from  approximately  14  :  1  to  3  :  1.    This  corresponds  to  0.8  <  y  <  3.7  in 
Ba3Cu17‐xSe11‐yTey, which is comparable to the range of y deduced from the X‐ray powder diagrams, 1 ≤ y 










The  lattice  parameters  indicated  rhombohedral  symmetry.   No  systematic  absences were  identified, 
leaving  3  as the space group of highest symmetry.   Using the "Direct Methods" of SHELXS gave 12 
atomic  sites,  to  which  one  Ba,  two  Te,  three  Se  and  six  Cu  atoms  were  assigned  based  on  their 
interatomic distances and relative heights.   Subsequent refinements revealed  large thermal expansion 
parameters  in case of one Te and  two Cu  sites, pointing  towards Se/Te mixtures and Cu deficiencies, 
respectively.    As  a  consequence,  the  occupancies  of  all  Cu  sites were  refined,  yielding  occupancies 
between  0.55  and  0.96.    Similarly,  all  chalcogen  sites  (Q)  were  refined  as  being mixed  albeit  fully 





amount of Te, namely 7 %.    In the  final refinement, Te1 was  fixed as a Te site and Se3 and Se5 as Se 
sites.    This  refinement  yielded  the  formula  of Ba3Cu14.4(2)Se8.6(1)Te2.4.    To  investigate  the  possibility  of 
additional long range Se/Te or Cu ordering, additional refinements were performed at lower symmetry 
in accord with  the allowed space groups,  i.e.  3 ,  32, and  3.   Because none of  the  latter models 
constituted an improvement in the residual values or showed tendency to additional ordering, the space 
group of highest symmetry,  3 , was selected as the final model.   
  To prove  the existence of a phase  range,  three more  crystals were analyzed using  the Smart 
APEX CCD diffractometer.  Their nominal compositions were “Ba3Cu15Se7Te4” (II), “Ba3Cu14.5Se8Te3” (III) 
and “Ba3Cu15Se10Te” (IV),  i.e. the first more Se‐poor and the  last more Se‐rich.   In case II, the formula 
was  refined  to  Ba3Cu15.0(1)Se7.75(6)Te3.25,  with  more  Te  on  the  Q2  site  (74  %)  and  comparable  Cu 
occupancies between 56 % and 96 %.  Case II has the highest Te content, and thus the largest unit cell 











pipette.   The vials were  capped and placed  in a  cool, dark enclosure  for approximately 2 – 3 weeks, 
while the vials were  lightly stirred on a day‐to‐day basis.   The mixtures began to turn blue after a few 
hours, indicating the presence of Cu2+ ions in the solutions.  The chalcogenides did not dissolve into the 
solution.    Afterwards,  the  powders  were  filtered  and  dried  in  an  evaporating  dish  overnight.    EDX 
analyses revealed significant presence of Ag  in the crystals of both samples, of about 7‐10 % of the Cu 
content. Also,  the powder diagrams  revealed a slight shift  towards smaller angles,  indicative of a unit 






  As discussed  in 6.4,  the LMTO method was utilized.   The  following wavefunctions were used:  
For Ba 6s, 6p (downfolded[202]), 5d and 4f; for Cu 4s, 4p, and 3d, for Se 4s, 4p, and 4d (downfolded) and 
for Te 5s, 5p, and 5d and 4f  (the  latter two downfolded).   The eigenvalue problem was solved on  the 
basis  of  126  k  points  chosen  with  an  improved  tetrahedron  method.[203]    Crystal  orbital  Hamilton 
populations[96] were calculated to gain insight into the strength of the Cu–Cu interactions.   
  The structural parameters were taken from the refinement on Ba3Cu15.0Se7.75Te3.25.  The Cu sites 
with  occupancies  above  87  %  were  treated  as  fully  occupied,  and  one  of  the  two  Cu5  (refined 
occupancy: 56 %) and one of the two Cu6 sites (67 %) per primitive cell was removed.   The two mixed 
Se/Te sites were treated as follows:  The six Q1 atoms per primitive cell with 74 % Te as four Te and two 




Seebeck  coefficient  (S )  and electrical  conductivity  (σ )	measurements,  after  applying  silver paint  (Ted 
Pella) to create the electric contacts.  S  was measured under dynamic vacuum in the temperature range 
between 300 K and 550 K as  in 5.4.   The  specific electrical conductivity  (σ ) was determined between 




  The  crystal  structure  of  Ba3Cu17‐x(Se,Te)11  is  comprised  of  a  three‐dimensional  network  of 
corner‐, edge‐ and face‐sharing CuQ4 tetrahedra.  Because no short Q–Q contacts occur in this structure, 
the oxidation states may be readily assigned to Ba+2, Cu+1, and Q–2.  Accordingly, the chalcogenides with 





















cluster atoms Cu2 and Cu6.   The Cu6 atom, situated  in the center of a tetrahedron,  is connecting four 
Cu26 clusters together through three inter‐cluster atoms (Cu2) and one cluster atom (Cu5).  Considering 
the  three‐dimensional extension of  the Cu–Cu contacts  in combination with  the Cu deficiencies on all 
sites (ranging from 4 % to 45 %), the possibility of Cu ion conductivity appears to be high.  On the other 




  To probe  the Cu  ion mobility,  ion exchange  reactions were  carried out  in an AgNO3  solution.  
Since a few days passed until the blue color ‐ caused by Cu cations in the solution ‐ became evident, the 
ion  conductivity  is  very  slow.    For  comparison,  the  process was much  slower  than  the Ag  exchange 
experiment on Cu2P3I2.
[296]   The  ion conductivity observed here  is however significant, because Ag was 
able  to  replace 7 – 10 % of Cu  in  the  solid at ambient  conditions without destroying  the  crystals, as 
detected via EDX analysis and proven by the unit cell increase.   
  The Ba cations are  incorporated  in bicapped trigonal prismatic voids, surrounded by three Se5 
atoms  in  distances  of  3.25 Å  to  3.34 Å,  two  Se3  (3.33 Å),  one  Se4  (3.49 Å),  and  two  Q1  (3.57 Å).  
Therefore,  the  Te2  site  is  the only  chalcogen  site with no  direct  contact  to  the Ba  atom.    The Ba‐Q 

















  The densities of  states, DOS , of  the electron precise model Ba3Cu16Se8Te3  reveal a very  small 
band  gap  of  the  order  of  0.02 eV  (left  part  of  Figure  5).    The  area  below  the  Fermi  level,  EF,  is 
predominated by Cu 3d states with contributions from the Se 4p and Te 5p states, and the conduction 
band  consists of Ba‐s, Cu‐s and Cu‐p  states.   With  the phase width being within Ba3Cu15(Se,Te)11 and 









significance  of  these  interactions  (Figure  15.4  (b)).    Their  integrated  COHP   values  (ICOHP )[297‐299]  vary 
between  ‐1.00 eV  for  the  2.46 Å  bond  and  ‐0.44 eV  for  the  2.71 Å  bond,  and  even  the  2.94 Å  bond 
exhibits the still significant ICOHP  value of ‐0.28 eV.   The Cu deficiencies observed  in all cases thus far 




  The  electrical  transport  properties  of  Ba3Cu14.4Se8.5Te2.5  are  depicted  in  Figure  15.5.    Both  the 
Seebeck  coefficient  and  the  electrical  conductivity  are  typical  for  (p‐type)  semiconductors with  high 
charge  carrier  concentration,  as  deduced  from  the  electronic  structure  calculation  on  the  model 
Ba3Cu16Se8Te3:    The  Seebeck  coefficient  increases  linearly  from  +50 V∙K‐1  at  300 K  to  +100 V∙K‐1  at 
550 K.    Other  Ba3Cu17‐x(Se,Te)11  samples  that  we  tested  showed  room  temperature  Seebeck  values 
between +40 V∙K‐1 and +75 V∙K‐1, which covers a slightly higher range than in case of Ba3Cu14‐xTe12 (S  
at  300  K  between  +35 V∙K‐1  and  +50 V∙K‐1).[266]    The  electrical  conductivity  of  Ba3Cu14.4Se8.5Te2.5 
increases  from  98 –1cm–1  at  180 K  to  130 –1cm–1  at  320 K,  indicating  that  the  charge  carrier 
concentration does not significantly increase with increasing temperature.  Here it should be noted that 









exists  only  when  both  selenium  and  tellurium  are  used.    Although  the  Se:Te  ratio  may  vary  as 
determined  via  different  single  crystal  structure  and  EDX  studies,  one  of  the  five  chalcogen  sites  is 
always mixed occupied by Se and Te, while a second site  is solely occupied by Te, with  the remaining 
sites being  almost  exclusively  Se positions.    The  large differences  in  the  coordination  spheres of  the 
chalcogen sites are concluded to be responsible for the different occupancy ratios.   
  According  to  the  electronic  structure  calculations,  Ba3Cu17‐x(Se,Te)11  would  be  an  intrinsic 
semiconductor when x = 1; however,  the experiments  indicate  that x > 2.   This  is  in agreement with 
Ba3Cu14.4Se8.5Te2.5 being classified as a heavily doped p‐type semiconductor.  The absolute numbers and 
temperature  dependencies  of  the  Seebeck  coefficient  and  electrical  conductivity  are  comparable  to 
those  of  (also  cold‐pressed  pellets  of) Mo3Sb5.4Te1.6
[59]  and  Re3Ge0.6As6.4,
[301]  which  reach    values 
between 0.3 and 1.0 at elevated temperatures.[302]  Hypothetically one might expect Ba3Cu14.4Se8.5Te2.5 to 











  By  again  following  the  concept  of  differential  fractional  site  occupancy  (DFSO)[278,  279]  with 















mesh; Alfa Aesar;  S:  99.98 %,  powder, Aldrich;  Te:  99.999 %,  ingot, Aldrich), with  sample masses  of 
approximately 600 mg.  The elements were stored and handled  in a glove box filled with argon.  Inside 




  The rhombohedral variant was  first encountered  in a similar reaction with the Ba  : Cu  : S  : Te 
ratio of 1 : 4 : 2 : 1, and identified as Ba3Cu15.1(1)S7.92(2)Te3.08 via the single crystal structure determination 
described below.  The cubic variant was discovered in a reaction with the Ba : Cu : S : Te ratio of 1 : 4 : 1 : 
2, and subsequently  identified as Ba3Cu16.0(1)S4.45(4)Te7.05.   Since  its  formula contained Cu deficient sites 
and  mixed  S/Te  occupancies,  several  reactions  were  carried  out  to  analyze  the  phase  range  of 





7,  respectively,  the  cubic  variant was  the primary phase with purity > 95 %, while  larger  values of  y 
160 
 
produced mixtures of both  rhombohedral and  cubic  structures.   Having  x < 0.5, especially with  large 
values of  y, additionally produced  the binary Cu2Te, which was also noticed as a  side product  in  the 
reaction  with  x  =  1  and  y  =  2.    During  this  study,  the  Ba3Cu17‐xS11.5‐yTey  phase  was  treated  as 
Ba3Cu17‐xS11‐yTey,  as  the  slightly  different  Ba:Q  ratio  (3  :  11.5  =  0.26  vs.  3  :  11  =  0.27)  was  not  a 
determining  factor.    Cu  deficiencies  are  very  common  among  Cu  chalcogenides,  likely  due  to  the 
tendency to mixed valent Cu, so that x has to be > 0 is not surprising.   
  A  differential  scanning  calorimetry,  DSC,  measurement  (5.3)  performed  under  argon  flow, 












  X‐ray  single  crystal  structure  studies were performed on black block‐like  single  crystals.    The 







Using  a  higher  S  than  Te  amount  yields  rhombohedral  symmetry,  to which  no  additional  systematic 
absences  were  identified,  leaving  3   as  the  space  group  of  highest  symmetry,  as  in 
Ba3Cu17‐x(Se,Te)11.









  When  choosing  a  higher  Te  than  S  content,  face‐centered  cubic  symmetry  was  observed, 
without any  (additional)  systematic absences.   Thus,  the  space group of highest  symmetry  is  3 .  
The direct methods were used, which yielded eight atomic positions, to which one Ba, three Cu, one S, 
two mixed  (S/Te) Q sites, and one Te sites were assigned based on  interatomic distances and relative 
heights.   Based on  their displacement parameters,  the Cu  sites were  treated as deficient, which gave 
refined occupancies between 50.0(8) % and 98.5(6) %.  Refining the occupancies of Te2 and S3 did not 
show any significant deviations from full occupancy, and the presence of Te on the Q1 site may not be 




Ba3Cu16S6Te5  (rhombohedral)  and  Ba3Cu17S5Te6  (cubic).    In  the  first  case,  the  formula was  refined  to 





  We  utilized  the  LMTO  (linear muffin  tin  orbitals) method  (6.4)  for  the  electronic  structure 
calculations.  The following wavefunctions were used:  For Ba 6s, 6p (downfolded[202]), 5d and 4f; for Cu 
4s,  4p,  and  3d,  for  S  3s,  3p,  and  3d  (downfolded)  and  for  Te  5s,  5p,  and  5d  and  4f  (the  latter  two 





  The  structural  parameters  were  taken  from  the  refinements  on  Ba3Cu15.1S7.92Te3.08  and 
Ba3Cu16.0S4.45Te7.05, respectively.  These two structures were selected because the rhombohedral one had 
no  split  sites  and  the  Q1  site  of  the  cubic  one was  almost  exclusively  occupied  by  Te  atoms;  thus 
modeling Q1 as Te was most realistic.  The sulfur‐rich model was calculated with full Cu sites except for 
the removal of one of each Cu2 and Cu4 positions, while the 2/3 of Q1 sites were treated as Te and 1/3 
as  S,  in  accord with  the  experimental  S occupancy of  0.31.   As  a  result,  this model has  the  formula 




  Cold‐pressed bars of  the dimensions 6×1×1 mm3 of  selected  samples  from  rhombohedral and 
cubic  settings were used  for Seebeck coefficient  (S ) and electrical conductivity  (σ ) measurements.   S  
and  σ   were  simultaneously measured  on  a  commercial  ULVAC‐RIKO  ZEM‐3  instrument  from  room 
temperature  up  to  750 K.    The  specific  electrical  conductivity  (σ )  is  determined  via  the  four‐point‐
method  (5.5),  and  the  Seebeck  coefficient  via S  = ΔV/ΔT  (5.4);  thermocouple probe  separation was 






of  two  stacked  hexagonal  antiprisms  capped  on  both  terminal  hexagonal  faces.    The  unit  cell  is 
comprised of a series of corner‐, edge‐ and  face‐sharing CuQ4 tetrahedra.   Four of the six Cu sites are 
essentially fully occupied, with occupancies between 92 % and 98 %, while the occupancies of Cu5 and 
Cu6  can  range  anywhere  between  50 %  and  80 %  or  10 %  and  60 %,  respectively.    In  the  case  of 
tellurium‐richer Ba3Cu15.7(4)S7.051(5)Te3.949, however, Cu2 had to be refined as a split site, while the Cu6 site 
was virtually unoccupied (refined to be 1.3%), in contrast to 10 % in case of Ba3Cu15.1(1)S7.92(2)Te3.08.  This 
can  be  rationalized  as  Cu  atoms  being  forced  into  different  sites  to  compensate  for  the  nearly  Te‐





  The  crystal  structure  of  the  cubic  variant,  realized  in  Ba3Cu16.0(1)S4.45(4)Te7.05  and 






Cu16 clusters are regular  icosioctahedra (emphasized  in Figure 1), as sometimes found  in  intermetallics 
such  as Na35Cd24Ga56
[304]  and Mg35Cu24Ga53.




  The Cu16  icosioctahedron  is centered by a Te2 atom, and  its 28 triangular  faces are  formed by 
twelve Cu1 atoms and four Cu3 atoms, subsequently of point symmetry T (left part of Figure 16.2).  While 
Cu1 is almost fully occupied (refined values were 92 % – 99 %), Cu3 is roughly half occupied, so that the 
averaged coordination number of Te2  is about 12×1 + 4×2 = 14.   Each Cu3 atom  is bonded to one Cu2 
atom, which  in  turn  forms Cu28  cubes  located between  the  icosioctahedra.   S3 atoms are bonded  to 
three Cu1 atoms on each of the four triangular  icosioctahedron  faces that are not coordinated to Cu3 
(right part of Figure 16.2).  The intracluster distances of 2.46 Å ‐ 2.81 Å (Table B.6) are typical Cu–Cu bonds, 








































that, due  to  the  large difference  in atom sizes,  the S and Te atoms do not occupy  the same absolute 
position. This seems to be not resolvable  from the X‐ray data, but  it  is reflected  in  large displacement 






predominated by Cu 3d states with contributions  from  the S‐3p and Te‐5p states, and  the conduction 
band consists of Ba s, Cu s and Cu p states.  The Ba3Cu16S4.5Te7 model (right part of Figure 16.4) possesses 
no band gap at the Fermi level, but has a very few states immediately above the Fermi level with some 
minima  at  approximately  0.5 eV  and  0.8 eV;  this  metal‐like  DOS	 would  suggest  a  small  Seebeck 







  The  rhombohedral sulfide‐tellurides showed physical properties  that were comparable  to  that 
of  the previously‐studied selenide material published  in 2009.[276]   Measurements were performed on 
rhombohedral Ba3Cu16S6Te5, Ba3Cu17S8Te3 and Ba3Cu16S9Te2 (Figure 16.5).  Seebeck coefficient values were 
mostly  between  S   =  +150 V∙K‐1  and  +250 V∙K‐1  for  the  full  range  of  the measurement.    Electrical 
conductivity values were all below σ	= 20 ‐1cm‐1 at room temperature and gently  increased with the 
temperature, as  is expected of a slightly doped semiconductor, reaching a maximum of 163 ‐1cm‐1 at 
700 K  for  Ba3Cu16S9Te2.    The  resulting  highest  power  factor  	 	 	at  room  temperature  was 
0.45 W∙cm‐1K‐2 for Ba3Cu16S9Te2, which reached 2.38 W∙cm‐1K‐2 at 700 K. 
  For  the cubic materials of nominal composition "Ba3Cu16.5S4Te7"  (measured directly after cold‐
pressing  as well  as  after  cold‐pressing  and  sintering  at 825 K)  and  "Ba3Cu16.6S4Te7", S  – being  almost 
unaffected  by  the  annealing  process  –  rose  gradually  from  about  +40 V∙K‐1  to  +100 V∙K‐1.    The 
electrical  conductivity  behaved  like  a  metal  or  degenerate  semiconductor,  showing  a  gradually 
decreasing  slope  as  temperature  rises.    The  annealed  sample  exhibited, not  surprisingly,  the highest 
value at  room  temperature, namely 412 ‐1cm‐1, while  the cold‐pressed  samples  showed comparable 
conductivity  curves  beginning  around  465 K.    σ   of  the  three  cubic  samples  decreased  to  about 


















found when  [S] >  [Te] and shows mixing on  the Q1 site, with  the Cu5 and Cu6 atoms displaying  large 
deficiencies.    The  Cu  cages  are  based  on  Cu26  clusters,  topologically  equivalent  to  the  previously 












semiconductor  when  x  =  1,  which  is  in  agreement  with  the  measurement  of  three  stoichiometric 
variations thereof.  The highest power factor was found to be 2.38 W∙cm‐1K‐2 at 700 K, but like in case 
of  its  Se‐counterpart,  high  Cu  ion  mobility  makes  this  material  a  poor  choice  for  thermoelectric 
materials.    The  calculations  for Ba3Cu17‐x(S,Te)11.5  revealed  a  significant  albeit  small  number  of  states 












deficient  thus  p‐type  semiconductors,  with  only  exception  thus  far,  namely  the  metallic  sulphide‐
telluride BaCu17‐xS11.5‐yTey.








mesh;  Alfa  Aesar;  Te:  99.999 %,  ingot,  Aldrich), with  sample masses  of  approximately  600 mg.    The 
elements were stored and handled  in a glove box filled with argon.   Within, the elements were placed 
into  glassy  carbon  crucibles  inside  silica  tubes,  which  were  subsequently  sealed  under  vacuum 
(10‐3 mbar).  The tubes were then heated in a resistance furnace at 1073 K for six hours.  Thereafter, the 
furnace was slowly cooled down to 923 K and left for a period of 60 hours to allow for homogenization.  
Lastly,  the  furnace was  switched  off  prompting  fast  cooling.    Investigations  on  the  phase  range  of 








The  compound was  heated  from  room  temperature  to  1123 K  under  argon  flow  against  a  sapphire 
reference.   Upon heating  at  a  rate of 10 K·min‐1,  the  experiment  showed  a  single  endothermic peak 
around 1000 K corresponding  to  the melting point; upon cooling at a  rate of 20 K·min‐1,  the opposite 
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were  corrected  for  Lorentz  and  polarization  effects.    Using  RLATT,  incorporated within  the  APEX  II 
package,  revealed  that  the crystal was a  twin, and  the  twin  reflections  in  the P4P  list were separated 






























R Fo a	\	Rw Fo2 b 0.0573 \ 0.1220




Cu 4s, 4p, and 3d,  for S 3s, 3p, and 3d  (downfolded) and  for Te 5s, 5p, and 5d and 4f  (the  latter  two 
downfolded).   



















  The new  ternary  telluride Ba2Cu6.6Te6  crystallizes  in  a new  structure  type  in  the  space  group 
P21/m. The unit cell (Figure 17.1), contains two crystallographically independent Ba atoms (Ba1 and Ba2), 
both  located  on Wyckoff  position  2e,  four  Cu  atoms  (Cu1,  Cu2,  Cu3  and  Cu4)  located  on Wyckoff 
position 4f, 2e, 4f and 4f with site deficiencies of 0 %, 8 %, 2 % and 12 %, respectively. The four Te atoms 









Atom  Site  x  y  z  Ueq[Å2]  occ. 
Ba1  2e  0.59291(13)  ¼  0.64891(10)  0.0147(2)  1 
Ba2  2e  0.93065(14)  ¼  0.32531(11)  0.0184(2)  1 
Cu1  4f  0.1200(2)  0.13572(12)  0.99328(18)  0.0217(3)  1 
Cu2  2e  0.4853(3)  ¼  0.9847(2)  0.0193(7)  0.921(9) 
Cu3  4f  0.3297(2)  0.06097(12)  0.81129(18)  0.0213(5)  0.978(7) 
Cu4  4f  0.3728(3)  0.03567(15)  0.2693(2)  0.0234(5)  0.881(7) 
Te1  2e  0.12575(14)  ¼  0.74233(11)  0.0116(2)  1 
Te2  2e  0.38038(14)  ¼  0.23640(11)  0.0131(2)  1 
Te3  4f  0.25259(9)  0.58055(5)  0.00821(7)  0.01209(18)  1 
Te4  4f  0.24466(13)  0.50397(7)  0.50881(8)  0.0209(2)  1 
             






binary  tellurides BaTe  (3.50 Å),[310] BaTe2  (3.57 Å)
[311,  312]  and BaTe3  (3.59  and  3.63 Å).
[313]  The  [BaTe9] 
polyhedra share common faces, edges and corners to form a three‐dimensional network.  
  The Cu atoms are  in  tetrahedral coordination with Cu–Te bonds ranging  from 2.62 and 2.77 Å 
similar to those found  in many ternary Ba/Cu/Te compounds,  including  in BaCu2Te2 (2.60 – 2.78 Å).
[261]  
The  [CuTe4]  tetrahedra  are  distorted with  bond  angles  ranging  from  84°  to  120°.    The  [Cu3Te4]  and 
[Cu4Te4] tetrahedra share common edges to form an eight member ring [Cu4Te4].   [Cu1Te4] tetrahedra 
share common edges with each other and common corners with  the  [Cu2Te4],  [Cu3Te4] and  [Cu4Te4] 
tetrahedra.   The  [Cu4Te4]  tetrahedra  form  layers along  the  c‐axis, and  these  layers are  connected  to 





formally  closed‐shell  (d10–d10)  interactions  is a  consequence of  the hybridization of  the  filled d  states 











are  thus  in  the  ‐2 oxidation  state,  the Te4 atoms  form an  infinite distorted pseudo‐linear  chain with 
alternating Te–Te distances of 3.30 and 3.56 Å with a bond angle of 174° (Figure 17.3).  A similar Te chain 
but with shorter Te–Te contacts and with split sites was found in Ba2Cu4‐xTe5, with the shorter distances 
being around 3.0 Å.[268] The occurrence of a  topologically equivalent Sb atom  chain  in Zn4‐Sb3
[57] was 






–  2.8 Å  as  typically  found  in  [Te2]













levels  below  the  Fermi  level  are  predominantly  Cu‐3d  states  and  Te‐5p  states.    The most  significant 




  Analyzing  the band structure  is  instructive  in order  to  investigate  the significance of  the small 
numbers  of  states  occurring  at  EF.    Therefore,  fat  band




and  the primary  contributions  to  these bands  are  from  the  Te4‐px orbitals, with minor  contributions 
from  the  Te4‐pz  orbitals.    This  corresponds  to  the  direction  of  the  one‐dimensional  Te  atom  chains 










  Crystal  orbital  Hamiltonian  populations  (COHPs)  were  calculated  for  Cu–Cu  and  Te–Te 
interactions of the model Ba2Cu7Te6 (Figure 17.6).  All Cu–Cu bonds (between 2.69 and 2.89 Å) below the 
Fermi level have bonding character.  While there are no Cu–Cu interactions near the Fermi level, the Cu–
Cu  states  above  1 eV  have  bonding  character  as  well,  like  many  other  compounds  studied  in  the 
Ba/Cu/Te system.[266, 268, 276]  Conversely, the Te–Te interactions, separated into 3.30 and 3.56 Å, do not 
show a  strongly bonding  character;  the  integrated COHP  at  the Fermi  level  indicates  that  the 3.30 Å 
interaction  is  in  total of a weakly bonding nature  (ICOHP  = –0.19 eV) whilst  the 3.56 Å  interaction  is 
weakly antibonding (ICOHP  = +0.06 eV).  As in the case of TiTe2, empty (antibonding) states exist in the 










the  results of  the band  structure  calculation, physical properties were measured  for a polycrystalline 
bulk  sample with nominal  composition Ba2Cu6.6Te6 up  to 725 K  (Figure  17.7), as no  large  single  crystals 
could be grown.  The previously‐studied tellurides exhibit room temperature values of S = 88 V∙K‐1 and 
  = 126 –1cm–1 in case of BaCu2Te2,[261] S  = 30 V∙K‐1 and σ	= 190 –1cm–1 in case of Ba3Cu13.88Te12.[266]  
Seebeck  coefficient  values  of  Ba2Cu6.6Te6  fell  between  +50  and  +100 V∙K‐1  for  the  full  range  of  the 
measurement, showing a small but steady rise.  Electrical conductivity was also reasonably steady with 
values falling from 180 –1cm–1 at 297 K to 167 –1cm–1 at 725 K, displaying a decreasing slope overall 
for  the  full measurement  range.    The  values  are  thus  intermediate  between  those  of  BaCu2Te2  and 
Ba3Cu13.88Te12.  Both physical property measurements are to be expected based on the aforementioned 
calculations;  the  band  structure  calculation  predicts  the  compound's  one‐dimensional  metal‐like 











in  form  of  a  Peierls  distortion[319]  in  many  one‐dimensional  materials,  such  as  in  the  Te  chain  of 
RbUSb0.33Te6,
[320]  this  case  already  displays  a  distorted  chain making  a  further  introduction  of  a  gap‐
opening distortion highly unlikely. 
17.4. Conclusion	
  The  new  Ba2Cu7‐xTe6  telluride  was  discovered  and  characterized.  Its  crystal  structure, 
determined by an X‐ray structure determination, is of a new structure type with infinite zigzag chains of 
Cu8‐clusters and  infinite distorted pseudo‐linear  chains of Te atoms.   The band  structure  calculations 
show two steep bands arising from antibonding Te–Te  interactions crossing the Fermi  level parallel to 
a*,  pointing  to  one‐dimensional  metallic  properties.    The  electrical  conductivity  and  Seebeck 
measurements  yielded  values  around  180 –1cm–1  and  50 V∙K‐1,  respectively,  at  room  temperature.  
The  power  factor  was  found  to  be  1.45 W∙cm‐1K‐2  at  750 K,  which  is  low  compared  to  advanced 
thermoelectrics.   This material could on the other hand become a useful thermoelectric,  if  large single 
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Formula  Atom  Site  % Sn   x  y  z  Ueq[Å2] 
Tl9.05Sn0.95(8)Te6  M(1)  4c  48.0(4)  0  0  0  0.026(1) 
  M(2)  16l  0  0.1465(1)  0.6465(1)  0.1593(1)  0.035(1) 
  Te(1)  4a  ‐  0  0  0.2500  0.028(1) 
  Te(2)  8h  ‐  0.3369(3)  0.8369(3)  0  0.027(1) 
               
Tl8.37Sn1.63(9)Te6  M(1)  4c  70.6(10)  0  0  0  0.028(3) 
  M(2)  16l  2.8(9)  0.1463(3)  0.6463(3)  0.1585(3)  0.034(2) 
  Te(1)  4a  ‐  0  0  0.2500  0.024(3) 
  Te(2)  8h  ‐  0.3368(6)  0.8368(6)  0  0.024(3) 
               
Tl8.0Sn2.0(3)Te6  M(1)  4c  72(4)  0  0  0  0.011(4) 
  M(2)  16l  7(3)  0.1471(2)  0.6471(2)  0.1605(3)  0.021(1) 
  Te(1)  4a  ‐  0  0  0.2500  0.010(3) 
  Te(2)  8h  ‐  0.3361(4)  0.8361(4)  0  0.013(3) 
               
Tl7.5Sn2.5(3)Te6  M(1)  4c  84(4)  0  0  0  0.014(5) 
  M(2)  16l  10(3)  0.1469(2)  0.6469(2)  0.1609(4)  0.026(2) 
  Te(1)  4a  ‐  0  0  0.2500  0.024(4) 
  Te(2)  8h  ‐  0.3376(5)  0.8376(5)  0  0.025(5) 
 
Table A.2  Bond distances [Å] for Tl10‐xSnxTe6. 
Bond  Tl9.05Sn0.95Te6  Tl8.37Sn1.63Te6  Tl8.0Sn2.0Te6  Tl8.5Sn2.5Te6 
M(1)–Te(1) ×2  3.2529(2)  3.2647(4)  3.2631(2)  3.26464(7) 
M(1)–Te(2) ×4  3.310(1)  3.3122(5)  3.305(2)  3.311(2) 
         
M(2)–Te(2) ×1  3.156(3)  3.1576(7)  3.157(4)  3.177(5) 
M(2)–Te(2) ×2  3.436(3)  3.4370(6)  3.459(4)  3.450(5) 
M(2)–Te(1) ×2  3.583(1)  3.592(1)  3.576(2)  3.575(2) 
         
M(2)–M(2) ×1  3.506(3)  3.5278(9)  3.475(6)  3.473(8) 
M(2)–M(2) ×2  3.503(4)  3.5230(7)  3.496(6)  3.487(7) 






Formula  Atom  Site  x  y  z  Ueq[Å2] 
Tl8.66Sn0.67Bi0.67Te6  M(1)  4c  0  0  0  0.02466(6)
  M(2)  16l  0.14669(8)  0.64669(8)  0.15914(7)  0.0361(4) 
  Te(1)  4a  0  0  0.25  0.0262(6) 
  Te(2)  8h  0.33735(16) 0.83735(16) 0  0.0243(5) 
             
Tl8.67Sn1.00Bi0.33Te6
*  M(1)  4c  0  0  0  0.02 
  M(2)  16l  0.14613(34) 0.64613(34) 0.1580(6)  0.050(4) 
  Te(1)  4a  0  0  0.25  0.021(6) 
  Te(2)  8h  0.3383(8)  0.8383(8)  0  0.030(6) 
             
Tl9Sn0.60Bi0.40Te6
*  M(1)  4c  0  0  0  0.02373 
  M(2)  16l  0.1466  0.6466  0.1592  0.0327(16)
  Te(1)  4a  0  0  0.25  0.0153(32)
  Te(2)  8h  0.33751  0.83751  0  0.0179(24)
             
Tl9Sn0.50Bi0.50Te6
*  M(1)  4c  0  0  0  0.014 
  M(2)  16l  0.14763(23) 0.64763(23) 0.1595(4)  0.0135(17)
  Te(1)  4a  0  0  0.25  0.017(4) 







M(1)–Te(1) ×2  3.2517(2)  3.2306(23)  3.21652(19)  3.22829(18) 
M(1)–Te(2) ×4  3.3163(7)  3.295(4)  3.32293(17)  3.3209(26) 
         
M(2)–Te(2) ×1  3.1598(17)  3.142(7)  3.15145(12)  3.145(6) 
M(2)–Te(2) ×2  3.4363(14)  3.392(8)  3.42540(14)  3.442(6) 
M(2)–Te(1) ×2  3.588(1)  3.569(4)  3.58944(17) 3.5844(21)
         
M(2)–M(2) ×1  3.504(2)  3.510(12) 3.49141(14) 3.472(9)
M(2)–M(2) ×2  3.5123(16)  3.501(10)  3.49629(14)  3.509(7)







Refined formula  Ba3Cu14.4(2)Se8.6(1)Te2.4  Ba3Cu14.4(2)Se8.30(8)Te2.70 Ba3Cu15.0(1)Se7.75(6)Te3.25
formula weight [g/mol]  2311.74  2325.38  2396.09 
T of measurement [K]  298(2)  298(2)  298(2) 
 [Å]  0.71073  0.71073  0.71073 
space group  3   3   3  
a [Å]  12.1718(4)  12.1897(3)  12.2339(3) 
c [Å]  28.197(2)  28.2087(17)  28.2819(16) 
V [Å3]  3617.8(3)  3629.9(3)  3665.8(2) 
Z  6  6  6 
µ [mm–1]  32.956  32.786  32.854 
calcd [g/cm3]  6.366  6.383  6.512 
R Fo a	\	Rw Fo2 b	 0.064 \ 0.126  0.046 \ 0.091  0.038 \ 0.087 







Interaction  d[Å]   a  #  d[Å]   b  # 
Ba–Se  3.251(2) – 3.337(2)  5  3.233(1) – 3.364(1)  5  a Ba3Cu14.4(2)Se8.6(1)Te2.4 
Ba–Q  3.487(4) – 3.567(3)  3  3.491(2) – 3.595(1)  3  b Ba3Cu15.0(1)Se7.75(6)Te3.25 
         
Cu1–Se  2.303(3)  1  2.336(2)  1 
Cu1–Cu  2.417(6) – 2.968(8)  6  2.457(3) – 2.912(3)  6 
Cu1–Q  2.674(3) – 2.684(4)  2  2.701(2) – 2.722(2)  2 
Cu1–Te  3.135(4)  1  3.115(2)  1 
         
Cu2–Q  2.378(4) – 2.694(4)  2  2.383(2) – 2.742(2)  2 
Cu2–Cu  2.527(6) – 2.885(5)  3  2.540(3) – 2.866(3)  3 
Cu2–Se  2.559(2)  2  2.561(1)  2 
         
Cu3–Se  2.412(3) – 2.497(2)  3  2.428(2) – 2.505(1)  3 
Cu3–Cu  2.690(2) – 2.914(5)  5  2.706(1) – 2.935(3)  5 
Cu3–Te  2.960(3)  1  2.980(2)  1 
         
Cu4–Se  2.535(3)  2  2.545(2)  2 
Cu4–Te  2.613(4)  1  2.624(2)  1 
Cu4–Q  2.870(6)  1  2.880(3)  1 
Cu4–Cu  2.645(5) – 2.914(5)  6  2.663(3) – 2.935(3)  6 
         
Cu5–Cu  2.662(14) – 2.864(6)  7  2.763(7) – 2.846(2)  7 
Cu5–Q  2.718(6)  3  2.757(3)  3 
Cu5–Te  2.559(12)    2.510(6)   
         
Cu6–Cu  2.527(6) – 2.662(14)  4  2.540(3) – 2.763(7)  4 






Refined formula  Ba3Cu15.1(1)S7.92(2)Te3.08  Ba3Cu15.7(4)S7.051(5)Te3.949  Ba3Cu15.6(2)S5.33(4)Te6.17  Ba3Cu16.0(1)S4.45(4)Te7.05 
M [g/mol]  2018.13  2139.96  2362.97  2473.81 
T [K]  298(2)  298(2)  296(2)  293(2) 
λ [Å]  0.71073  0.71073  0.71073  0.71073 
space group  3   3   3   3  
a [Å] = b  11.9371(3)  12.009(1)  17.2095(8)  17.2364(4) 
c [Å]  27.522(2)  27.764(2)     
V [Å3]  3396.3(2)  3467.6(5)  5096.9(4)  5120.8(2) 
Z  6  6  8  8 
µ [mm–1]  23.601  24.628  24.625  25.763 
calcd [g/cm3]  5.927  6.149  6.159  6.417 
R Fo a	\	Rw Fo2 b	 0.0579, 0.1045  0.0199, 0.0283  0.0277, 0.0737  0.0287, 0.0544 





Atom  Site  x  y  z  Ueq[Å2]  Occ.a  Occ.b 
Ba  18h  0.47016(1)  0.52984(1)  0.086879(9)  0.01327(7)  1  1 
Cu1  36i  0.22846(5)  0.01116(4)  0.13437(2)  0.0246(2)  0.987(2)  0.915(7) 
Cu2  18h  0.4274(6)  0.5726(6)  0.3480(3)  0.027(3)  0.49(6)  0.94(1) 
Cu2Bc  36i  0.446(2)  0.610(2)  0.3507(3)  0.026(1)  0.24(3)  ‐‐ 
Cu3  18h  0.52308(3)  0.47692(3)  0.28218(2)  0.0221(2)  0.987(3)  1 
Cu4  18h  0.54696(3)  0.45304(3)  0.37877(2)  0.0233(2)  0.979(3)  0.96(1) 
Cu5  6c  0  0  0.16634(4)  0.0217(4)  0.954(5)  0.78(2) 
Cu6  6c  ⅓  ⅔  0.399(3)  0.02(3)  0.013(4)  0.10(2) 





Te2  6c  0  0  0.07441 (2)  0.0122(1)  1  1 
S3  18f  0.31968(9)  0  0  0.0116(2)  1  1 
S4  6c  0  0  0.36128(6)  0.0115(3)  1  1 










Atom  Site  x  y  z  Ueq[Å2]  Occ.a  Occ.b 
Ba  24e  0.29213(5)  0  0  0.0134(2)  1  1 
Cu1  96k  0.19950(4)  0.19950(4) 0.41664(8) 0.0327(4)  0.985(6)  0.923(7) 
Cu2  32f  0.0745(1)  0.0745(1)  0.0745(1)  0.026(1)  0.500(8)  0.58(1) 
Cu3  32f  0.1630(1)  0.1630(1)  0.1630(1)  0.026(1)  0.556(9)  0.55(1) 
Q1 (S, Te)  48h  0  0.16969(3) 0.16969(3) 0.0140(2)  0.007(5),0.993  0.142(5),0.858
Te2  8c  ¼  ¼  ¼  0.0268(5)  1  1 
S3  32f  0.3906(1)  0.3906(1)  0.3906(1)  0.0115(5)  1  1 
Q4 (S, Te)  4a  0  0  0  0.038(3)  0.80(1),0.20  0.95(2),0.05 
    a Occupancies of Ba3Cu16.0(1)S4.45(4)Te7.05   






Ba3Cu17‐x(S,Te)11          distance range                  distance range 
Ba  Q1  2x  3.5662(8) ‐ 3.6047(4)  Cu1  Cu1  3x  2.458(3) ‐ 2.894(4) 
  S3  2x  3.268(2) ‐ 3.3004(7)    Cu3  1x  2.811(2) ‐ 2.8171(7) 
  S4  1x  3.2829(9) ‐ 3.298(3)    Cu4  1x  2.746(3) ‐ 2.7645(7) 
  S5  3x  3.1169(7) ‐ 3.322(1)    Cu5  1x  2.8224(6) ‐ 2.830(3) 
          Q1  2x  2.666(2) ‐ 2.7605(5) 
Cu2  Cu2B  3x  ‘0.40(2)’, 3.06(3)    Te2  1x  3.126(2) ‐ 3.154(2) 
  Cu3  1x  2.70(1) ‐ 2.800(4)    S5  1x  2.213(3) ‐ 2.2365(9) 
  Cu4  1x  2.63(1) ‐ 2.663(4)         
  Cu6  1x  2.42(4) ‐ 2.90(4)  Cu3  Cu1  2x  2.811(2) ‐ 2.8171(7) 
  Q1  1x  2.585(3) ‐ 2.669(8)    Cu2B  2x  2.92(2) 
  S3  2x  2.565(8) ‐ 2.613(2)    Cu4  3x  2.712(3) ‐ 2.7764(5) 
  S4  1x  2.228(4) ‐ 2.29(1)    Te2  1x  3.039(2) ‐ 3.0556(7) 
          S3  2x  2.395(2) ‐ 2.4116(7) 
Cu2B  Cu2  1x  3.06(2)    S5  1x  2.306(4) ‐ 2.317(1) 
  Cu2B  2x  ‘0.68(4)’, 2.71(4)         
  Cu6  1x  2.24(5)  Cu4  Cu1  2x  2.746(3) ‐ 2.7645(7) 
  Q1  1x  2.645(8)    Cu2  1x  2.63(1) ‐ 2.663(4) 
  S3  1x  2.48(2)    Cu2B  2x  2.81(2) 
  S4  1x  2.19(1)    Cu3  3x  2.712(3) ‐ 2.7764(5) 
          Q1  1x  2.812(3) ‐ 2.8323(7) 
Cu5  Cu1  6x  2.8224(6) ‐ 2.830(3)    Te2  1x  2.615(2) ‐ 2.6167(7) 
  Cu6  1x  1.84(5) ‐ 2.81(7)    S3  2x  2.429(3) ‐ 2.4439(8) 
  Q1  3x  2.701(3) ‐ 2.7520(7)         
  Te2  1x  2.523(6) ‐ 2.552(1)  Cu6  Cu2  3x  2.42(4) ‐ 2.90(4) 
          Cu2B  5x  2.24(5) 
          Cu5  1x  1.84(5) ‐ 2.81(7) 
          Q1  3x  2.268(7) ‐ 2.57(4) 
          S4  1x  3.43(5) ‐ 2.60(8) 
Ba3Cu17‐x(S,Te)11.5    distance range        distance range 
Ba  Q1  4x  3.5932(6) ‐ 3.6067(5)  Cu1  Cu1  4x  2.461(2) ‐ 2.874(3) 
  S3  4x  3.161(1) ‐ 3.167(1)    Cu3  2x  2.810(1) ‐ 2.819(2) 
          Q1  2x  2.714(1) ‐ 2.7224(9) 
Cu2  Cu2  3x  2.543(5) ‐ 2.567(4)    S3  1x  2.233(2) ‐ 2.242(2) 
  Cu3  1x  2.640(6) ‐ 2.642(5)    Te2  1x  3.125(1) ‐ 3.134(2) 
  Q1  3x  2.652(2) ‐ 2.653(2)         
  Q4  1x  2.202(4) ‐ 2.223(4)  Cu3  Cu1  6x  2.810(2) ‐ 2.819(2) 
          Q1  3x  2.801(2) ‐ 2.814(2) 
          Te2  1x  2.598(3) ‐ 2.610(4) 






Ba1  Te1  1x  3.4475(13)  Cu4  Te3  1x  2.617(2) 
Te2  1x  3.4822(13)  Te2  1x  2.6223(18) 
Te3  2x  3.551(1)  Te4  1x  2.649(2) 
Te1  1x  3.5904(13)  Te4  1x  2.705(2) 
Te4  2x  3.649(1) 
Te4  2x  3.831(1) 
Cu1  Cu3  1x  2.695(2) 
Cu4  1x  2.761(2) 
Ba2  Te2  1x  3.451(1)  Cu1  1x  2.776(3) 
Te3  2x  3.489(1)  Cu2  1x  2.890(2) 
Te1  1x  3.517(1) 
Te2  1x  3.570(1)  Cu2  Cu3  2x  2.770(2) 
Te4  2x  3.7263(11)  Cu1  2x  2.890(2) 
Te4  2x  3.790(1) 
Cu1  Te3  1x  2.638(1)  Cu3  Cu4  1x  2.668(2) 
Te1  1x  2.667(2)  Cu1  1x  2.695(2) 
Te2  1x  2.674(2)  Cu2  1x  2.770(2) 
Te3  1x  2.767(2) 
Cu4  Cu3  1x  2.668(2) 
Cu1  1x  2.761(2) 
Cu2  Te2  1x  2.613(2) 
Te1  1x  2.654(2)  Te4  Te4  1x  3.305(2) 
Te3  2x  2.7178(14)  Te4  1x  3.564(2) 
               
Cu3  Te1  1x  2.6454(16)         
  Te3  1x  2.6547(16)         
  Te4  1x  2.6978(17)         








Element  Melting Point (K)  Liquid Range (K)  Crucible Recommended
Antimony (Sb)  903.78  956.22  Yes 
Barium (Ba)  1000.00  1143.00  No 
Bismuth (Bi)  544.40  1292.6  No 
Copper (Cu)  1357.77  1842.23  No 
Gallium (Ga)  302.91  2174.09  Yes 
Indium (In)  429.75  1915.25  Yes 
Lead (Pb)  600.61  1421.39  Yes 
Selenium (Se)  494.00  464.00  Yes 
Sulfur (S)  388.36  329.51  Yes 
Tellurium (Te)  722.66  538.34  No 
Thallium (Tl)  577.00  1169.00  No 
















Bi2Te3   860  923  843  0 \ 200 
SnBi2Te4   868  “  “  0 \ 336 
SnBi4Te7   852  “  823  “ 
SnBi6Te10  ~843  “  803  “ 
Sn2Bi2Te5   –  “  798  “ 
         
Tl5Te3  725  923  698  0 \ 120 
Tl8Sn2Te6  ~823  “  923  1.5 \ 180 
Tl9SnTe6  ~787  “  “  “ 
Tl8Pb2Te6  ~850  “  –  – 
Tl9SbTe6  783  “  873  1.25 \ 150 
Tl9BiTe6  811  “  “  “ 
         
Ba3Cu17–x(Se,Te)11  968  1023  1023  1.5 \ 200 
Ba3Cu17–x(S,Te)11  ~930  1073  873  0 \ 100 
Ba3Cu17–x(S,Te)11.5  900  “  “  “ 
Ba2Cu7–xTe6  970  “  923  0 \ 60 
*Cooling rate of 0 °/hr implies holding compound at Annealing Temperature 
 
 
